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Filmes finos de Mn-Ge foram crescidos sobre substratos de GaAs(111) e GaAs(001)
utilizando a técnica de epitaxia por feixes moleculares. Os depósitos foram realizados 
pelo período de 1 hora com o substrato em uma temperatura de 200 °C. A influência 
da estequiometria nas amostras foi investigada usando diferentes temperaturas para 
a célula de efusão de Mn para cada amostra. Medidas de difração de raios X (DRX) 
revelam as seguintes relações epitaxiais: (001) Mn5Ge3 // (111) GaAs e [110] Mn5Ge3
// [2-1-1] GaAs para as amostras crescidas sobre substratos de GaAs(111), e (111) 
Mn5Ge3 // (001) GaAs e [-110] Mn5Ge3 // [110] GaAs para as mostras sobre 
GaAs(001). As amostras crescidas sobre GaAs(001) apresentam um pequeno pico 
nos resultados de DRX que corresponde ao plano (100) do Mn-Ge, indicando a 
formação de uma fase secundária. Os resultados da microscopia eletrônica de 
transmissão de alta resolução indicam que os filmes finos crescidos sobre GaAs(001)
possuem no entorno de 70 nm de espessura e são compostas de vários grãos com 
duas orientações distintas, que correspondem a uma rotação de 90° entorno do eixo 
[111]. A análise do mapa do manganês feita por microscopia eletrônica de transmissão 
com filtro de energia indica que todos os grãos são muito similares e que contém 
aproximadamente a mesma quantidade de manganês distribuída homogeneamente.
Uma das amostras crescidas em GaAs(111) tem um ciclo de histerese fora do plano 
com comportamento que sugere a presença de uma estrutura de domínios do tipo 
striped. O efeito magnetocalórico encontrado em ambas as famílias de amostras está
espalhado em uma faixa de temperatura mais ampla quando comparado com o 
Mn5Ge3 massivo. Supreendentemente, a magnitude da variação de entropia 
magnética para nossas amostras é maior que a encontrada em filmes de Mn5Ge3
modificado com Si ou Sb. Este resultado promissor faz do Mn5Ge3 um possível 
candidato para refrigeração magnética livre de terras-raras.
Palavras-chave: Epitaxia por feixes moleculares. Filmes finos. Propriedades 
magnéticas. Efeito magnetocalórico. Difração de raios X. Teoria do funcional de 
densidade.
ABSTRACT
Thin Mn-Ge films were grown on GaAs (111) and GaAs (001) substrates by molecular 
beam epitaxy. The deposits were made for 1 hour with the substrate at a temperature 
of 200° C. The influence of stoichiometry on the samples was investigated using 
different temperatures for the Mn effusion cell for each sample. X-ray diffraction (XRD) 
measurements reveal the following epitaxial relationships: (001) Mn5Ge3 // (111) 
GaAs and [110] Mn5Ge3 // [2-1-1] GaAs for samples grown on GaAs(111) substrates, 
and (111) Mn5Ge3 // (001) GaAs and [-110] Mn5Ge3 // [110] GaAs for the samples on 
GaAs(001). Samples grown on GaAs(001) show a small peak in XRD results that 
corresponds to the (100) Mn-Ge plane, indicating the formation of a secondary phase. 
The results of high-resolution transmission electron microscopy indicate that the thin 
films are around 70 nm thick and are composed of several grains with two different 
orientations, which correspond to a 90° rotation around the axis [111]. Analysis of the 
manganese map by energy-filtered transmission electron microscopy indicates that all 
grains are very similar and that they contain approximately the same amount of 
homogeneously distributed manganese. One of the samples grown in GaAs (111) has 
an out-of-plane hysteresis cycle with behavior that suggests the presence of a striped 
domain structure. The magnetocaloric effect found in samples grown in both substrates 
is spread over a wider temperature range when compared to the bulk Mn5Ge3. 
Surprisingly, the magnitude of the magnetic entropy variation for our samples is greater 
than that found in Mn5Ge3 films modified with Si or Sb. This promising result makes 
Mn5Ge3 a possible candidate for rare earth-free magnetic refrigeration.
Keywords: Molecular beam epitaxy. Thin films. Magnetic properties. Magnetocaloric 
effect. X ray diffraction. Density functional theory.
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1 Introdução
Nos últimos 60 anos, ímãs permanentes deixaram de ser apenas componentes 
usados em algumas funções especializadas como geradores de micro-ondas, motores 
pequenos e dínamos, e passaram a ser indispensáveis para uma vasta gama de bens 
de consumo. Neste mesmo período o número de ímãs encontrados em produtos 
comerciais e industriais aumentou em várias ordens de grandeza. Um dos principais 
tipos de ímãs permanentes são os magnetos de terras-raras (MTR), que possuem 
produto energético até 10 vezes maior que ferritas [1], [2]. Apesar do nome, as terras-
raras são mais abundantes que mercúrio e tão abundantes quanto chumbo ou estanho 
[3], porém minérios de terras-raras são distribuídos desigualmente. Apesar da China 
possuir menos de 40% das reservas de terras-raras comprovadas, ela é responsável 
pela produção de mais de 90% das terras-raras no mundo [4], isso cria um polo de 
produção de terras-raras e consequentemente gera um grande risco de oferta. A 
Comissão Europeia e o Departamento de Energia dos Estados Unidos consideram os 
elementos de terras-raras como sendo o grupo de matérias primas mais crítico e com 
o maior risco de oferta [5], [6].
Uma estratégia de longo prazo para reduzir o uso de elementos de terras-raras é 
o desenvolvimento de magnetos livre de terras-raras. Compostos intermetálicos 
baseados em manganês são estudados como uma possível alternativa livre de terras-
raras para magnetos permanentes e como materiais magnéticos com propriedades 
interessantes para spintrônica [7], [8]. O manganês metálico é um antiferromagneto, 
mas quando misturado com outros elementos, pode se tornar um ferromagneto forte.
Alguns dos sistemas baseados em Mn que exibem ferromagnetismo incluem as ligas
do tipo Mn-B, Mn-Ga, Mn-Ge, Mn-Sb, Mn-As, Mn-Bi e o Mn-Al. O composto Mn5Ge3 é
um candidato promissor para dispositivos usados em aplicações baseadas em spin 
devido a sua alta polarização de spin de até 42%[9], efeito magnetocalórico grande 
(9,3 J/Kg K com um campo magnético de 50 kOe) obtido com dopagem de Fe[10],
eficiência de injeção dentro de matrizes de semicondutores [11]–[15] e sua 
estabilidade térmica, além da possibilidade de aprimorar as propriedades magnéticas 
com adição de carbono, ferro e antimônio [16]–[21].
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O diagrama de fase da liga Mn-Ge massiva contém doze fases, seis das quais
estão presentes em condições padrão de temperatura e pressão (CPTP): Ge, 
Mn11Ge8 (θ), Mn5Ge3 (η), Mn5Ge2 (κ), Mn3Ge (ϵ1) e Mnα e outras seis em altas 
temperaturas (AT): Mn2Ge (χ), Mn5Ge2 (ζ), Mn3Ge (ϵ), Mnβ, Mnγ e Mnδ [22]. O
diagrama de fase reporta apenas variações de temperatura e estequiometria, sem 
considerar a pressão. Porém, novas fases foram sintetizadas sob altas pressões (AP):
Mn-Ge4, Mn3Ge5, Mn-Ge e Mn3Ge. A Tabela 1 mostra algumas informações sobre as 
fases mencionadas acima.
Tabela 1 – Diferentes fases da liga binária Mn-Ge e suas características. As fases podem ser
ferromagnéticas (FM), antiferromagnéticas (AF), ferrimagnéticas (FiM), magnéticas não-colinear (NC) 
e não-magnéticas (NM). Dados retirados das referências [22]–[24]. As fases estão separadas em fases 
sintetizadas em condições padrão de temperatura e pressão (CPTP), sob altas temperaturas (AT) e 
altas pressões (AP).
Composto Concentração de Mn Grupo espacial Estrutura Ordem magnética Nátomos/célula unitária
CPTP Ge 0% NM 2
Mn11Ge8 (θ) 57,9% NC 76
Mn5Ge3 (η) 62,5% FM 16
Mn5Ge2 (κ) 71,4% FIM 28
Mn3Ge (ϵ1) 75% FIM 4
Mnα 100% 111 NC 58
AT Mn2Ge (χ) 66,7% FIM 6
Mn5Ge2 (ζ) 71,4% AF 42
Mn3Ge (ϵ) 75% NC 8
Mnβ 100% NC 20
Mnγ 100% -- 1
Mnδ 100% -- 2
AP Mn-Ge4 18% FM 39
Mn3Ge5 37,5% -- 32
Mn-Ge 50% AF 8
Mn3Ge 75% FM 4
Dentre as fases presentes em condições padrão de temperatura e pressão, o 
Mn5Ge3 se destaca por ser a única fase ferromagnética exibindo uma temperatura de 
Curie próximo da temperatura ambiente. Já o Mn11Ge8 é um antiferromagneto, e a 295 
K, possui uma estrutura ortorrômbica com parâmetros de rede a = 13,214 Å, b =
15,880 Å e c = 5,0905 Å [25]. O Mn5Ge3 massivo é um composto intermetálico 
ferromagnético com uma temperatura de Curie de 304 K [26], momento magnético de 
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2,6 μB/átomo de Mn a 4,2 K [27], constante de anisotropia magnética K = 4,2x106
erg/cc [26] e um eixo de fácil magnetização ao longo do eixo c da estrutura cristalina 
hexagonal [26]. Sua estrutura hexagonal é do tipo D88 com parâmetros de rede a =
7,184 Å e c = 5,053 Å [28]. Esta célula possui dois conjuntos de átomos de manganês 
que ocupam os sítios cristalográficos 4d (Mn1) e 6h (Mn2) [28]. A Figura 1-1 detalha 
a rede cristalina das 16 fases conhecidas para as ligas de Mn-Ge.
Figura 1-1 – Redes cristalinas das fases conhecidas de Mn-Ge, com variação na concentração de Mn 
entre 0% (na parte inferior da figura) e 100% (na parte superior da figura). Os átomos de Ge estão em 
branco e os de Mn em azul. As fases no lado esquerdo são estáveis em condições padrão de 
temperatura e pressão (CPTP), e no lado direito em alta temperatura (AT) em laranja e alta pressão 
(AP) em verde. Retirado da referência [24].
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Os filmes finos de Mn-Ge contidos neste trabalho apresentam as fases Mn5Ge3
e Mn11Ge8. Apesar da complexidade da rede cristalina da fase Mn11Ge8, ela pode ser 
melhor entendida quando comparada com a fase Mn5Ge3. Ambas as redes são 
construídas com um mesmo bloco de átomos de Mn e Ge (bloco a). A diferença entre 
as redes se origina de um segundo bloco formado por seis átomos de Mn para o 
Mn5Ge3 e sete átomos de Mn e um de Ge para o Mn11Ge8, como mostra a Figura 1-2.
Figura 1-2 – Comparação dentre as estruturas do Mn5Ge3 (η) e do Mn11Ge8 (θ) vistas do eixo c. Ambas 
as estruturas tem o mesmo bloco a e a diferença surge do bloco b. A figura também ilustra a 
organização do bloco a em forma de hexágono para o Mn5Ge3 (η) e em forma de “feijão” para o Mn11Ge8
(θ). A célula unitária está representada em vermelho. Adaptado da referência [24].
A liga de Mn5Ge3 foi estudada pela comunidade científica sob a forma de filmes 
finos [29], [30], nano ilhas [31] e nano magnetos embutidos em matrizes 
semicondutoras por implantação iônica e epitaxia por feixes moleculares [32]–[36]. De 
acordo com a literatura, assim como na forma massiva, na forma de filme fino o
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Mn5Ge3 é ferromagnético a temperatura ambiente mas nesse caso possui uma 
temperatura de Curie Tc=296 K [12]. Também foi reportada a auto formação de nano
colunas ferromagnéticas ricas em Mn quando o filme é depositado em substratos de 
Ge [37]–[39]. Atualmente acredita-se que as fases como Mn5Ge3 e Mn11Ge8 se 
formam uma vez que a concentração de manganês passe do limite de solubilidade,
de aproximadamente 9%, e que essas fases são responsáveis pelo ferromagnetismo 
a temperatura ambiente [40]. Li et al. observaram a formação dessas fases quando o 
filmes finos de Mn-Ge foram crescidos sobre substratos de GaAs(001) com 
concentrações de manganês entre 25% e 42% [41]. Dados experimentais mostram 
que o Mn tem uma tendência forte de se agregar e formar precipitados e 
nanoestruturas metálicas [37], [42]–[44]. A baixa solubilidade do Mn no Ge ainda é um 
obstáculo para aumentar a temperatura de Curie. Porém, como as nanoestruturas de 
Mn-Ge estão imersas em uma matriz de germânio, este material combina as 
propriedades magnéticas das nanoestruturas magnéticas metálicas de ligas Mn-Ge 
com importantes características de semicondutores, tornando este sistema um bom 
candidato para futuros dispositivos para spintrônica. Além disso, já foi observado o
efeito magnetocalórico, ou apenas MCE (MCE - Magnetocaloric Effect), em filmes 
finos de Mn5Ge3 [45]–[47]. O efeito magnetocalórico se manifesta com uma variação 
adiabática de temperatura em alguns materiais magnéticos quando um campo 
magnético externo é variado. O MCE é considerado um dos mais importantes efeitos 
termodinâmicos para implementações tecnológicas. Ele poderia ser utilizado em 
aplicações médicas, como por exemplo; entrega controlada de drogas ou substâncias 
biomédicas para locais específicos do corpo humano, que requer resfriamento local 
de polímeros termo-sensíveis; ou ainda, para aplicações em hipertermia magnética, 
onde é induzido um aquecimento local por um mecanismo magnético. O Mn5Ge3 pode, 
portanto, ser utilizado para futuras aplicações que combinem propriedades de spin 
com propriedades térmicas.
Neste trabalho, foram estudados sob os pontos de vista estrutural, magnético e 
químico, filmes finos de Mn-Ge crescidos nos substratos de GaAs(111)B e GaAs(001).
Além disso, este trabalho visa estudar a possibilidade de substituir magnetos de 
terras-raras pela liga Mn5Ge3 em algumas aplicações. A literatura reporta poucos 
estudos de filmes finos da liga de Mn5Ge3 sobre substratos de GaAs. Para dispositivos 
spintrônicos que utilizam condutância elétrica pelo elemento ferromagnético, a
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integração com tecnologias baseadas em GaAs é importante devido ao fato de 
substratos de GaAs minimizarem efeitos de condutância paralela quando comparados 
com substratos de Ge em temperatura ambiente [48]. Portanto, os dados deste 
trabalho auxiliam na compreensão e viabilização da integração da liga Mn5Ge3 nas
tecnologias baseadas em GaAs.
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2 Métodos Experimentais
2.1 Epitaxia por feixes moleculares
Os filmes de Mn-Ge foram crescidos pela técnica de epitaxia por feixes 
moleculares (MBE - molecular beam epitaxy). O crescimento epitaxial consiste no 
depósito de uma camada cristalina sobre um substrato cristalino, com o alinhamento 
de um ou mais planos cristalinos da camada depositada com a estrutura cristalina do 
substrato. A técnica MBE opera em ambiente de ultra alto vácuo (UHV - ultra high 
vacum) (< 10-9 mbar) e permite o controle de espessura e composição dos filmes
favorecendo o crescimento de materiais cristalinos. O ambiente de ultra alto vácuo 
garante que o livre caminho médio dos átomos e/ou moléculas a serem depositados 
seja maior que o tamanho da câmara MBE, ou seja, a probabilidade de colisão entre 
moléculas é inferior à probabilidade de colisão das moléculas com as paredes de 
câmara. Outra consequência do ambiente em UHV é que o tempo de formação de 
uma monocamada de impurezas é extremamente reduzido. Por exemplo, uma 
monocamada de N2 consistindo de aproximadamente 1015 átomos/cm2 se formaria em 
um tempo da ordem de 3 ms em uma pressão de 1 mbar e em temperatura ambiente. 
Já em uma pressão da ordem de 10-8 mbar, esse tempo de formação de uma 
monocamada é de quase uma hora [49].
A Figura 2-1 mostra um diagrama simplificado da câmara MBE. As células de 
efusão do tipo Knudsen contêm o material a ser depositado e são aquecidas por uma 
resistência gerando um feixe molecular. As células estão dispostas de modo que os 
feixes moleculares de todas as células incidam sobre a superfície do substrato. Cada
célula possui um obturador que permite interromper o feixe molecular. O fluxo 
molecular, e consequentemente a taxa de deposição e a estequiometria da amostra,
é determinada pela temperatura das células de efusão, as quais, por sua vez, são
controladas por uma fonte que aplica corrente nas resistências de aquecimento. 
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Figura 2-1 – Diagrama simplificado de uma câmara de crescimento por epitaxia de feixe molecular.
Todas as células de efusão estão posicionadas de modo que os seus respectivos feixes moleculares 
incidam sobre o substrato.
Durante o crescimento é possível aquecer o substrato com uma resistência que 
se encontra atrás do porta-amostra. A temperatura do substrato (Ts) influencia a 
mobilidade de difusão das partículas que chegam no substrato. Outro parâmetro 
determinante na mobilidade de difusão é a energia com que as partículas chegam no 
substrato. Como o sistema opera em UHV, não ocorre dissipação significativa de 
energia e o feixe molecular tem energia cinética proporcional à temperatura da célula 
de efusão (Te). O crescimento pode ocorrer de diferentes modos que dependem da 
mobilidade de difusão, energia de ligação entre os átomos do feixe e da energia de 
ligação entre os átomos da superfície e os átomos do feixe. A Figura 2-2 ilustra os 
possíveis tipos de crescimento epitaxial de filmes finos. O modo Frank-Van der Merwe 
é conhecido como modo camada-por-camada, no qual uma camada é completamente 
preenchida antes de formar a camada seguinte. No modo step-flow ou lance-de-
escada o crescimento é determinado pelo corte do substrato, situação na qual os
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planos da superfície não coincidem com os planos atômicos, gerando terraços 
atômicos ou degraus. Os modos Stranski-Krastanov e Volmer-Weber são similares, 
com a formação de ilhas, diferenciando-se pelo crescimento de uma monocamada ou 
poucas camadas antes da formação das ilhas no modo Stranski-Krastanov. Por fim 
temos o modo colunar. Este modo de crescimento também se inicia com a formação 
de ilhas, porém, neste caso, a deposição dos átomos seguintes ocorre 
preferencialmente sobre as ilhas, favorecendo a formação de colunas.
Figura 2-2 – Ilustração dos possíveis modos de crescimento epitaxial. (a) Frank-van der Merwe ou 
camada-a-camada, (b) step flow ou lance-de-escada, (c) Stranski-Krastanov ou camadas-e-ilhas, (d) 
Volmer-Weber ou crescimento em ilhas e (e) Colunar. Θ representa o número de monocamadas 
depositadas.
Durante o crescimento também é possível monitorar in situ e em tempo real a
superfície da amostra utilizando a técnica de difração de elétrons de alta energia
(RHEED), e com um manipulador é possível rotar o substrato para fazer a difração ao 
longo de diferentes direções cristalográficas do substrato e obter parâmetros 
característicos como modo de crescimento e a separação atômica na superfície de 
crescimento como será descrito a seguir.
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2.2 Difração de elétrons de alta energia - RHEED
A difração de elétrons de alta energia, também chamada apenas por sua sigla
RHEED (RHEED - reflection high-energy electron diffraction), é uma técnica de análise 
estrutural que permite o monitoramento in situ e em tempo real da estrutura cristalina 
superficial durante o crescimento. É uma técnica relativamente simples de ser 
implementada, necessitando apenas de um canhão de elétrons, uma tela 
fosforescente e uma superfície limpa. O feixe de elétrons é monocromático e a energia 
utilizada geralmente tem um valor entre 8 e 20 keV. O feixe incide com um ângulo
rasante (θ ~ 3°) sobre o substrato, no qual sofre difração pelos átomos da superfície 
gerando um padrão de difração que é projetado na tela fosforescente, como mostra a 
Figura 2-3.
Figura 2-3 – Esquema da geometria utilizada na técnica RHEED.
O RHEED é sensível apenas às primeiras camadas atômicas da rede cristalina, 
pois conta com uma pequena profundidade de penetração. Devido à sua geometria, 
esta técnica é bastante sensível à topologia do substrato, como terraços e degraus 
atômicos por exemplo, podendo mudar significativamente tanto a intensidade quanto 
a forma do feixe difratado. Durante o crescimento de um filme fino, em condições 
adequadas, essa mudança na intensidade do feixe difratado pode nos dar 
informações sobre a taxa de deposição.
Se os vetores de onda incidente ki e difratado k possuírem módulos iguais, isso 
indica que os elétrons incidentes sofreram espalhamento elástico após interagirem 
com a superfície da amostra. A Figura 2-4 mostra a esfera de Ewald [50], uma esfera 
imaginária que passa pelo arco formado pelos vetores ki e k. Também é mostrado um 
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semicírculo L, de raio R, chamado de Zona de Laue, que se localiza em uma 
interseção entre a rede recíproca e a esfera de Ewald. O padrão de RHEED é, então, 
formado na interseção entre a esfera de Ewald e a rede recíproca. O espaçamento 
entre as raias de difração no padrão do RHEED é inversamente proporcional ao 
espaçamento interatômico do substrato ou filme depositado. Portanto, considerando 
um espalhamento elástico dos elétrons, o padrão de RHEED nos fornece informação 
sobre as distâncias interatômicas da superfície.
Figura 2-4 – Esquema ilustrando a esfera de Ewald e a projeção na tela fosforescente. Retirada da 
referência [51].
Os principais elementos geométricos para obtenção das distâncias interatômicas 
estão apresentados na Figura 2-5. A imagem projetada na tela fosforescente é
capturada por uma câmera CCD em que se pode observar as raias de difração com 
separação D. Sabendo a distância L entre a tela fosforescente e a amostra e o 
comprimento de onda do elétron incidente λ, podemos determinar a distância 
interatômica d.
26
Figura 2-5 – Esquema ilustrando a relação entre a distância D observada na tela fosforescente e a 
distância interatômica d. Figura adaptada da referência [52]
O raio da esfera de Ewald é dado por , e por sua vez é dado pela expressão:
na qual é a constante de Planck, é a massa de repouso do elétron, é a carga 
elementar do elétron e é a energia do elétron. O canhão de elétrons utilizado para 
este trabalho tem um feixe de elétrons com energia de 10 keV, resultando em um 
comprimento de onda de = 12,3 pm. Utilizando semelhança de triângulos com os 
triângulos formados por OA’B’ e OAB e considerando a distância AB ~ D, temos:





Além da informação sobre as distâncias interatômicas, o RHEED também 
fornece informações qualitativas a respeito da superfície. Como o comprimento de 
penetração do feixe de elétrons é muito pequeno, o volume amostrado pode ser 
aproximado para uma superfície bidimensional para a construção da rede recíproca 
[53], [54]. A rede recíproca resultante é, então, um conjunto de bastões 
unidimensionais ao longo da direção perpendicular à superfície. Em uma situação 
ideal, o feixe de elétrons incidente é perfeitamente monocromático e a superfície 
amostrada é perfeitamente plana constituída de um conjunto periódico bidimensional 
de átomos. Portanto, a interseção da esfera de Ewald e da rede recíproca do material, 
neste caso, será constituída por um conjunto de pontos ao longo das zonas de Laue, 
como mostra a Figura 2-6-a) e -b). Já em condições reais, o feixe de elétrons não é 
perfeitamente monocromático, fazendo com que a casca esférica de Ewald tenha uma 
espessura. Além disso, o tamanho finito do cristal, vibrações da rede cristalina devido 
à temperatura e degraus atômicos na superfície amostrada, fazem com que os 
bastões da rede recíproca deixem de ser unidimensionais, e passam a ter um raio 
finito [53], [54], como ilustra a Figura 2-6-c). Como o raio da esfera de Ewald é muito 
grande, os bastões da rede recíproca são quase tangenciais a superfície da esfera, 
portanto, variações na espessura dos bastões e da casca esférica causam mudanças
significativas no padrão de difração observado. O padrão RHEED observado em 
condições reais para uma superfície lisa com pequenos degraus e terraços atômicos,
é constituído de raias alongadas ao longo das zonas de Laue, como pode ser 
observado na Figura 2-6-d).
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Figura 2-6 – Ilustração representando a interseção entre a esfera de Ewald e a rede recíproca em a) 
um caso ideal e d) um caso real. A região de interseção dá origem ao padrão de RHEED, b) no caso 
ideal esse padrão é constituído de pontos, d) já no caso real o padrão é constituído de raias 
alongadas.
No caso de uma superfície rugosa, a difração por reflexão, que ocorre em uma 
rede recíproca bidimensional, deixa de ser predominante e os elétrons passam a ser 
transmitidos pela rugosidade da superfície. Isto resulta em uma difração por 
transmissão e a esfera de Ewald intercepta pontos de uma rede tridimensional 
formando um padrão de difração com pontos fixos na tela. Por fim, em um material 
policristalino o padrão de RHEED resultante é composto de semicírculos que não 
dependem da direção relativa em que o feixe incide sobre a amostra.
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Figura 2-7 – Esquema ilustrando os principais tipos de padrão de RHEED e as respectivas topografias 
e estruturas de superfície associadas. Adaptado da referência [55].
Apesar de ser possível extrair a informação referente a um espaçamento 
interplanar, nem sempre é simples relacionar este espaçamento com a estrutura 
cristalina do material analisado. Este problema surge do fato que o feixe de elétrons 
tem uma área de aproximadamente 1 mm2, isso faz com que a análise do RHEED 
seja referente a uma média de uma região relativamente grande quando comparada
com os domínios da estrutura cristalina. Outra dificuldade na análise está relacionada 
ao que chamamos de reconstruções, que são ordenamentos especiais de átomos de 
superfície devido à quebra de simetria espacial nesta localidade e que impõem
condições de contorno para a distribuição eletrônica local. Por vezes a reconstrução 
das posições atômicas superficiais é complicada e imagens da superfície em escala 
atômica usando microscopia de tunelamento são necessárias para a análise 
adequada das difrações RHEED.
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2.3 Difração de raios X
Um experimento de difração de raios X (DRX) envolve a criação da radiação com 
comprimento de onda na faixa de raios X e a interação desta radiação com o material 
sob estudo, gerando os padrões de difração que podem ser analisados para obter o 
espaçamento entre planos atômicos. Radiações no comprimento de onda dos raios X
são produzidas bombardeando-se um alvo metálico, geralmente cobre, com um feixe 
de elétrons emitidos de um filamento aquecido, usualmente de tungstênio. O feixe 
incidente vai ionizar os elétrons da camada K (1s) dos átomos do alvo. Os elétrons 
ionizados deixam vacâncias que são preenchidas por elétrons da camada L (2p) ou 
da camada M (3p), o resultado é a emissão de raios X, dando origem as linhas e
, respectivamente, como mostra a Figura 2-8. A linha é um dubleto, com uma 
pequena diferença de energia provinda da energia de interação spin-orbita.
Figura 2-8 - Níveis atômicos envolvidos nas emissões e do cobre.
Na caracterização de materiais cristalinos, o feixe de raios X incide sobre um 
material constituído de átomos ordenados de maneira periódica, cuja distância d entre 
os átomos é próxima do comprimento de onda do feixe incidente. O feixe incide sobre 
este material com um dado ângulo e é difratado com um ângulo , como ilustra a
Figura 2-9.
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Figura 2-9 - O feixe incidente vem da esquerda, sendo espalhado pelos elétrons em cada átomo. Se 
os átomos estiverem ordenados simetricamente com uma distância entre os planos atômicos, 
teremos uma diferença de caminho dos feixes dada por , na qual é o ângulo entre o feixe e o 
plano da amostra.
Os feixes de raios X que foram difratados pelos planos atômicos do material 
sofrem interferência destrutiva e construtiva. Para ocorrer interferência construtiva, é 
preciso que a diferença de caminho entre os feixes seja igual a um múltiplo inteiro 
do comprimento de onda . Assim, temos a lei de Bragg:
Portanto, cada pico no difratograma indica que a condição de Bragg foi satisfeita 
naquele ângulo . A partir deste ângulo, podemos calcular o espaçamento interplanar 
se o comprimento de onda for conhecido. Os espaçamentos interplanares podem 
ser comparados com valores da literatura, e com isso, podemos identificar as fases 
que constituem o material estudado.
(2-4)
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2.4 Espectroscopia de fotoelétrons excitados por raios X
A técnica de espectroscopia de fotoelétrons excitados por raios X (XPS - x-ray 
photoelectron spectroscopy) consiste em analisar a energia cinética dos elétrons 
emitidos (chamados de fotoelétrons) a partir de uma superfície excitada por fótons. A
superfície de um material é irradiada por um feixe de raios X (por exemplo, Mg Kα –
1253,6 eV ou Al Kα – 1486,6 eV), que excita os elétrons do material fazendo com que 
eles sejam emitidos por efeito fotoelétrico. Como o livre caminho médio dos elétrons 
em um sólido é relativamente pequeno, em um experimento típico de XPS apenas os 
elétrons originados das primeiras camadas atômicas (1 ~ 3 nm) chegam no detector 
e contribuem para as linhas principais do espectro medido, tornando o XPS uma 
técnica mais sensível à superfície.
Fótons de raios X com energia interagem com os átomos na região da 
superfície, como mostra a Figura 2-10, fazendo com que elétrons sejam emitidos com
uma energia cinética dada por:
na qual é a função trabalho do analisador de elétrons e é a energia de ligação 
do orbital atômico de onde o elétron se originou. Devido ao fato de cada elemento ter 
um conjunto característico de energias de ligação, o XPS permite determinar quais os 
elementos presentes bem como sua concentração na superfície da amostra. Estes
resultados podem indicar fases esperadas dos materiais depositados a serem 
comparados com os obtidos por DRX e/ou RHEED por exemplo.
Além dos elétrons emitidos durante o processo fotoelétrico, pode haver a emissão de 
elétrons Auger por causa da relaxação dos íons excitados. Após o processo fotelétrico, 
a vacância deixada pelo fotoelétron pode ser ocupada por um elétron de uma camada 
mais externa, causando a emissão de um segundo elétron, chamado de elétron Auger.
(2-5)
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Figura 2-10 – Diagrama de níveis de energia para a emissão de um fotoelétron.
As medidas de XPS exigem uma câmara de ultra-alto vácuo (pressão menor 
que 10-9 mbar). O sistema utilizado neste trabalho está acoplado com a câmara MBE, 
permitindo análises de XPS in situ e garantindo uma análise de amostras sem 
contaminantes externos. A calibração da função trabalho do espectrômetro foi feita 
medindo a energia de ligação referente aos picos 4f de uma amostra padrão de ouro. 
O sistema também conta com um analisador de elétrons com defletores eletrostáticos 
hemisférico, que funciona como um filtro de energia, selecionando os elétrons 
excitados por raios X e detectores do tipo channeltrons. O sistema XPS utilizado neste 
trabalho está instalado no Laboratório de Superfícies e Interfaces (LSI), o qual faz 
parte do departamento de física da Universidade Federal do Paraná.
Os filmes finos de Mn-Ge apresentados neste trabalho foram crescidos pela 
técnica MBE e caracterizados pelas técnicas de DRX, XPS e RHEED. Os resultados 
obtidos das caracterizações estão apresentados no capítulo seguinte.
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2.5 Microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução
A imagem da microscopia eletrônica de transmissão (TEM - transmission 
electron microscopy) é formada pela propagação de um feixe de elétrons de alta 
energia (entre 100 e 300 KeV) em uma amostra. Os elétrons interagem com a amostra 
e a imagem resultante é magnificada por uma série de lentes, como ilustra a Figura 
2-11.
Figura 2-11 - Esquema ilustrativo de um microscópio eletrônico de transmissão.
Esta técnica pode prover informações acerca da morfologia, composição e 
cristalografia da amostra. Os elétrons são gerados em um canhão de elétrons que usa
um filamento termiônico (fios de tungstênio ou monocristais de LaB6) ou então faz a 
emissão de elétrons por efeito de campo. Os elétrons podem interagir com os átomos 
da amostra de duas maneiras distintas. O espalhamento elástico, que se caracteriza
pela energia cinética do elétron interagente ser a mesma antes e depois da interação. 
Como existe uma diferença muito grande de peso entre o elétron interagente e o 
átomo, na prática, existe uma quantidade insignificante de energia cinética e momento 
sendo transferidos do elétron para o átomo, tornando esses eventos de espalhamento 
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essencialmente elásticos. A informação da amostra está contida nos elétrons 
espalhados. Já o espalhamento inelástico ocorre quando a quantidade de energia 
cinética do elétron não é conservada. O processo de espalhamento inelástico é menos 
localizado que o espalhamento elástico e não contribui para a informação de alta 
resolução. A formação da imagem na microscopia de transmissão pode ocorrer de 
dois modos. Um deles utiliza o feixe de elétrons direto, composto pelos elétrons que 
não sofreram mudança de trajetória em relação ao feixe incidente. No outro caso, são 
os elétrons que sofreram espalhamento elástico. A seleção de qual modo será 
utilizado é feita por uma abertura circular localizada no plano focal posterior da lente 
objetiva. Se a abertura for grande o suficiente, vários feixes passarão e a imagem é 
formada pela interferência entre os feixes espalhados e os feixes diretos. Se o poder 
de resolução do microscópio for grande o suficiente e a amostra apresentar uma 
estrutura atômica cristalina adequada, imagens de alta resolução serão obtidas.
36
2.6 Caracterizações magnéticas
As curvas de histereses que serão apresentadas na seção 3.6 foram feitas 
utilizando-se um PPMS (PPMS - Physical Property Measurement System) equipado 
com a opção de medida de magnetometria de amostra vibrante (VSM - Vibrating 
Sample Magnetometer).
O funcionamento do VSM baseia-se na vibração da amostra próxima de uma 
bobina de detecção que permite medir sincronicamente a tensão induzida. Um par de 
bobinas supercondutoras gera um campo magnético uniforme na região da medida 
que induz uma magnetização na amostra. 
Figura 2-12 – Esquema ilustrativo de um magnetômetro VSM.
Como pode ser observado na Figura 2-12, a amostra é presa em um suporte de 
quartzo que oscila senoidalmente dentro de bobinas de detecção. A vibração da 
amostra cria uma variação de fluxo magnético nas bobinas de detecção, que por sua 
vez induz uma tensão nessas bobinas. A tensão induzida nas bobinas é 
proporcional ao momento magnético da amostra e pode ser descrita pela equação:
37
na qual Φ é o fluxo magnético agindo nas bobinas de detecção, é a posição vertical 
da amostra em relação à bobina e é o tempo.
Os ciclos de histereses que serão apresentados neste trabalho foram 
realizados na temperatura de 10 K com o campo magnético aplicado ao longo das 
principais direções cristalográficas do substrato de GaAs.
No caso das medidas de magnetização em função da temperatura, estas foram 
realizadas usando um magnetômetro SQUID (SQUID - Superconducting quantum 
interference device). O dispositivo SQUID consiste de dois supercondutores 
separados por finas camadas de material não-supercondutor, formando duas junções 
Josephson paralelas, como ilustra a Figura 2-13. Em um anel supercondutor, o fluxo 
magnético total que passa por ele é quantizado. Assim sendo, surgirá uma corrente 
interna no supercondutor de modo a manter o fluxo magnético total igual a um múltiplo 
inteiro de um quantum de fluxo magnético. Se uma corrente constante de bias for 
mantida no dispositivo SQUID, a tensão medida oscilará com a mudança de fase nas 
duas junções Josephson, que por sua vez depende da variação de fluxo magnético. 
A contagem das oscilações permite medir a variação de fluxo que ocorreu.
Figura 2-13 – Esquema ilustrativo de um dispositivo SQUID.
Φ Φ (2-6)
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2.7 Teoria do funcional de densidade
A teoria do funcional de densidade, ou apenas DFT (DFT - density-functional 
theory), permite obter uma solução aproximada da equação de Schrödinger para um 
sistema de muitos corpos. Se o sistema em questão possui N núcleos, o problema a 
ser resolvido contém N+ZN (em que Z é o número atômico do átomo) partículas 
interagindo eletromagneticamente. A hamiltoniana para esse sistema de muitos 
corpos é:
na qual a massa do elétron na posição é e os núcleos têm massa e estão nas
posições . O operador energia cinética para os núcleos é dado pelo primeiro termo,
e o segundo termo é o operador energia cinética para os elétrons. A interação 
coulombiana entre os núcleos e os elétrons, entre elétrons e elétrons e entre núcleos 
e núcleos são dadas pelos termos restantes, respectivamente. Não é possível resolver 
este problema de maneira exata, sendo necessário fazer aproximações para chegar 
em uma solução.
A primeira aproximação, chamada de aproximação de Born-Oppenheimer, vem
do fato que os núcleos são muitos mais lentos e pesados que os elétrons, portanto, 
podemos considerar que os núcleos estão parados em relação aos elétrons. Deste 
modo podemos considerar os núcleos como “externos” à nuvem eletrônica. Esta 
aproximação nos deixa com ZN partículas negativas interagindo e se movendo no 
potencial dos núcleos, que agora é considerado um potencial externo. Neste caso a
energia cinética dos núcleos é considerada como nula e sua energia potencial é 
meramente uma constante. Portanto, ficamos com a energia cinética dos elétrons ,
a energia potencial devido à interação elétron-elétron e a energia potencial dos 
elétrons no potencial dos núcleos . Assim:
(2-7)
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Na equação 2-6, pode-se notar que as energias cinética e potencial devido às
interações elétron-elétron são independentes do tipo de sistema de muitos elétrons, 
ou seja, o tipo de átomos e a posição deles. Essa informação, de tipo de átomos e 
suas respectivas posições, está contida no potencial externo .
O problema de muitos corpos se tornou mais simples depois da aproximação de 
Born-Oppenheimer, porém o problema ainda é muito complexo para ser resolvido. 
Existem vários métodos para simplificar ainda mais o problema de forma a torná-lo 
tratável.
O DFT foi formalmente estabelecido em 1964 com dois teoremas propostos por
Hohenberg e Kohn [56]. A formulação tradicional dos dois teoremas é:
Primeiro: Existe uma correspondência única entre a densidade do estado fundamental 
do sistema de muitos elétrons e o potencial externo , em que a densidade 
eletrônica do estado fundamental determina de maneira unívoca o potencial 
sentido pelos elétrons (a menos de uma constante).
Segundo: Para elétrons interagentes se movendo em um potencial , a 
densidade do estado fundamental minimiza o funcional:
no qual o funcional de densidade de Hohenberg-Kohn é universal para 
qualquer sistema de muitos elétrons.
O primeiro teorema diz que dado uma densidade do estado fundamental é
possível encontrar um único potencial externo. Todas as quantidades observáveis 
podem ser recuperadas apenas da densidade e de maneira unívoca, pois toda a 
informação sobre um átomo, molécula ou sólido está contida na densidade, ou seja, 
elas podem ser escritas como funcionais da densidade. Se a densidade do estado 
fundamental for conhecida, a contribuição do potencial externo para a energia total 




não contêm nenhuma informação sobre os núcleos e suas posições, pois ele é um
funcional universal para qualquer sistema de muitos elétrons, existe, a princípio, uma 
expressão para que pode ser usada para todo átomo, molécula ou sólido.
O segundo teorema torna possível usar o princípio variacional de Rayleigh-Ritz para
achar a densidade do estado fundamental. A densidade que minimizar é a 
densidade do estado fundamental referente ao potencial externo . Isso só pode 
ser feito se for conhecido ou uma aproximação.
As equações de Kohn-Sham, publicadas em 1965 [57], são procedimentos 
práticos para obter a densidade do estado fundamental e tornam o DFT uma 
ferramenta prática. O funcional de energia para a hamiltoniana exata é:
na qual e são os funcionais exatos para a energia cinética e potencial elétron-
elétron. A contribuição de correlação é definida como:
em que é o funcional para a energia cinética dos elétrons não interagentes de um 
gás de elétrons. A contribuição de troca por sua vez, é definida em função da 
contribuição de Hartree  [58]:
Assim, podemos escrever o funcional de Hohenberg-Kohn como:
na qual é o funcional de energia de correlação-troca. Se assumirmos que 






elétrons não interagentes, sujeitos a dois potenciais externos, um devido aos núcleos 
e outro dos efeitos de troca e correlação.
E a hamiltoniana correspondente, chamada de hamiltoniana de Kohn-Sham, é dada 
por:
na qual o potencial de correlação-troca é dado pela derivada do funcional
Finalmente, o teorema de Kohn Sham pode ser formulado:
A densidade do estado fundamental exata de um sistema de N elétrons é
na qual as funções de onda para uma partícula , chamadas de orbitais de Kohn-
Sham, são as N soluções de menor energia para a equação de Kohn-Sham
em que é a energia orbital correspondente ao orbital de Kohn-Sham .
Deste modo, para encontrar a densidade do estado fundamental, basta resolver 









Ambos os operadores, de Hartree e de correlação-troca , dependem da 
densidade , que por sua vez depende das funções de onda que são 
procuradas. Isto significa que estamos lidando com um problema auto consistente: as 
soluções determinam a equação original ( e em ), e a equação não pode 
ser escrita e resolvida antes de sua solução ser conhecida. A solução é usar um 
processo iterativo. Uma densidade inicial é imposta, e o hamiltoniano é
construído com isso. O problema de autovalor é resolvido e resulta em um conjunto 
de , do qual se pode derivar a densidade . Se for diferente de , será usado 
para construir que vai resultar em um e assim por diante. O procedimento é 
feito de tal maneira, que esta série vai convergir para uma densidade que vai gerar 
um que produz uma solução novamente. Esta densidade final é, então, 
consistente com a hamiltoniana e minimiza a energia do sistema sob estudo.
No esquema de Kohn-Sham descrito acima, a menos da aproximação de Born-
Oppenheimer nenhuma outra aproximação foi usada. Porém o funcional de 
correlação-troca ainda é desconhecido. Uma aproximação amplamente usada, 
chamada de aproximação de densidade local (LDA - local density approximation),
postula que o funcional de correlação-troca é escrito da seguinte forma:
A função para um gás de elétrons homogêneo é numericamente conhecida. O 
que este postulado diz é que a energia de correlação-troca devido a uma certa 
densidade depende apenas da densidade eletrônica local. Muitas abordagens 
podem produzir aproximações para a energia de correlação-troca. As aproximações 
de densidade local mais bem-sucedidas são aquelas derivadas do modelo de um gás 
de elétrons homogêneo. Neste sistema os elétrons estão sujeitos a um potencial 
externo constante e assim a densidade de carga é constante. O próximo passo para 
melhorar a aproximação LDA, é fazer com que a contribuição de cada ponto do espaço 
não dependa apenas da densidade local, mas também do gradiente de densidade,
evitando descontinuidades de carga. Essa aproximação se chama aproximação de 
gradiente generalizado (GGA - generalized gradient approximation)
(2-20)
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Essas aproximações resultam, finalmente, em um conjunto infinito de equações 
de um elétron do seguinte tipo:
é a hamiltoniana para uma partícula, é o operador de correlação-troca para 
DFT, é um inteiro que conta os membros do conjunto e são os orbitais de Kohn-
Sham. Efeitos de troca e correlação são tratados com aproximações.
As funções de onda pertencem a um espaço de funções de dimensão infinita, 
portanto é preciso de mais uma aproximação para resolver as equações de Kohn-
Sham. Expressamos em um dado conjunto de bases, e escolhemos um conjunto 
de bases de funções limitado. O método de ondas planas aumentadas (APW -
augmented plane-wave) consiste em dividir o espaço cristalino em duas partes: 1) 
esferas centradas em cada átomo, região denominada muffin tin, com um conjunto de 
base usando a equação de Schrödinger radial e 2) o espaço restante fora dessas 
esferas, chamado de região intersticial, descrito com um conjunto de base de ondas 
planas, como mostra a Figura 2-14. É necessário que a função de onda seja contínua 
na fronteira entre a região muffin tin e a região intersticial.
Figura 2-14 – Divisão do espaço atômico em regiões esféricas (MT - muffin tin), descritas por um 
conjunto de base usando a equação de Schrödinger, radial e a região intersticial descrita por um 







No método linearizado de ondas planas aumentadas (LAPW - linearized 
augmented plane-wave method), a base de funções dentro da região esférica é uma 
combinação linear das funções radiais e de suas derivadas em relação a energia.
A maioria dos métodos de aplicação de APW e LAPW usam aproximações de 
forma no potencial usado na hamiltoniana. Tipicamente, o potencial na célula unitária 
é aproximado por ,
na qual usa-se um potencial constante na região intersticial e um potencial com 
simetria esférica dentro do muffin tin.
O método LAPW produz resultados precisos para sistemas metálicos, porém é 
difícil justificar a aproximação de forma para cristais nos quais o volume da região 
intersticial é maior ou igual ao volume coberto pelas esferas muffin tin. No método 
linearizado de ondas planas aumentadas de potencial total (FP-LAPW - full-potential 
linearized augmented plane-wave method), desenvolvido por Hamann e Wimmer [59], 
[60], qualquer aproximação (na região intersticial e dentro do muffin tin) é retirada. 
Essa generalização é conseguida com a inclusão de um termo não-esférico na região 
muffin tin e um termo não-constante na região intersticial.
Neste trabalho, utilizaremos o método FP-LAPW como implementado no código ELK 
[61] para determinar as propriedades magnéticas dos filmes de MnGe e correlacionar 




3 Resultados e Discussões
3.1 Crescimento dos filmes finos de MnGe
Os filmes finos de Mn5Ge3 foram crescidos sobre substratos comerciais de 
GaAs(001) e GaAs(111) nas dependências do Laboratório de Nanoestruturas para 
Sensores (LANSEN) da Universidade Federal do Paraná. Os waffers de GaAs foram
cortados em pedaços de aproximadamente 1 cm2 e fixados em suportes feitos de 
molibdênio, chamados de molyblock, como mostra a Figura 3-1-a). Para fixar o
substrato no molyblock, esferas de índio foram aquecidas até sua temperatura de 
fusão e o Índio foi espalhado para cobrir a região que ficaria abaixo do substrato, como 
mostra a Figura 3-1-b). Antes da aplicação do índio e da colagem do substrato, o 
molyblock passou por um processo de limpeza em banho de ultrassom imerso em 
uma solução de bromo. Este processo serve para remover resquícios de Índio de 
crescimentos anteriores e outras impurezas. Como o substrato será aquecido antes, 
durante e depois do crescimento, é importante que o suporte esteja limpo para impedir 
que impurezas sejam liberadas da superfície do molyblock e acabem sendo 
depositadas na superfície do substrato.
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Figura 3-1 – Fotografia do a) suporte de molibdênio (molyblock) com um substrato de GaAs(111) e b) 
do suporte após o crescimento e remoção do substrato, mostrando a região que foi coberta com Índio
para a colagem do substrato de GaAs(001).
Após fixados nos suportes, os substratos de GaAs foram transferidos para uma 
pré-câmara de vácuo onde ficaram por um período de 12 horas. A pré-câmara serve
de interface entre a câmara de crescimento e o ambiente, e garante uma boa 
qualidade de vácuo (pressões da ordem de 10-8 mbar) na câmara de crescimento. 
Após a pré-câmara atingir a pressão necessária, foi feita a transferência da amostra 
para a câmara de crescimento, onde foi realizado o processo de dessorção térmica, o 
crescimento e o recozimento das amostras.
A camada de óxidos nativos dos substratos foi removida pelo processo de 
dessorção térmica, que ocorre em 580° C e será descrito em detalhes na seção 3.4.
A Figura 3-2-a) mostra o molyblock durante este processo. Ainda nesta figura, 
podemos observar uma coloração rubra devido ao aquecimento do molyblock durante 
o processo de dessorção térmica, e também o substrato de GaAs(001) fixado no 
molyblock.
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Figura 3-2 – a) Suporte de molibdênio durante a remoção da camada de óxidos nativos do substrato 
de GaAs. A região mais escura no centro do molyblock é o substrato de GaAs(001). b) interior da 
câmara de crescimento destacando as células de efusão Knudsen, o obturador usado para interromper 
o feixe molecular e a posição do suporte da amostra.
Após a remoção da camada de óxidos, iniciou-se a co-deposição dos elementos
que formam os filmes. A co-deposição foi feita utilizando duas células de efusão 
Knudsen, mostradas na Figura 3-2, uma carregada com Mn e a outra com Ge. As
células de efusão foram mantidas a uma temperatura constante durante o 
crescimento, mas para cada par de amostra foi utilizada uma temperatura distinta para 
a célula de manganês, como mostra a Tabela 2. Para todas as amostras, o tempo de 
depósito foi de 1 hora, a temperatura do substrato foi mantida em TS = 200 °C e a 
pressão de base na câmara de crescimento foi da ordem de 10-8 mbar. O substrato 
foi aquecido até 580 °C para a dessorção da camada de óxidos nativos, em seguida 
foi resfriado até temperatura ambiente e depois aquecido novamente para 200 °C para 
o depósito. Este procedimento foi realizado em todas as amostras afim de garantir as 
mesmas condições experimentais para todos os depósitos. Após o período de 
depósito, as amostras foram mantidas na mesma temperatura de crescimento (200 
°C) por mais 1 hora para tratamento térmico. As amostras foram denominadas S1111,
S2111 e S3111 referente as amostras crescidas sobre GaAs(111)B e S1001, S2001 e S3001
para as amostras crescidas sobre GaAs(001). A Tabela 2 mostra a estequiometria das 
amostras e as temperaturas das células de efusão durante o crescimento. As
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composições químicas dos filmes finos de Mn-Ge, apresentadas na Tabela 2, foram 
identificadas com a técnica de XPS.
Tabela 2 – Nomenclaturas, condições de crescimento e estequiometrias globais das amostras 
crescidas sobre substratos de GaAs(111) e GaAs(001) e as respectivas temperaturas da célula de 
efusão de Mn durante o crescimento. Todas as amostras foram crescidas com a célula de efusão do 
Ge em 1100° C.
Amostra TGe (° C) TMn (° C) Mn (%) Ge (%) Ga (%) As (%)
S1111 1100 800 34 60 ---1 6
S2111 1100 820 32 49 3 16
S3111 1100 825 37 35 4 24
S1001 1100 800 35 49 1 15
S2001 1100 820 37 41 2 20
S3001 1100 825 37 34 4 25
1 Por problemas com o equipamento durante a medida, não foi possível analisar com detalhes o pico referente ao Ga para a 
amostra S1111
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3.2 Espectroscopia de fotoelétrons (XPS)
As medidas de XPS foram realizadas utilizando uma fonte de raios X de Al (Kα =
1486,6 eV) e um analisador de energia hemisférico com uma resolução de 0.8 eV. Os 
espectros foram adquiridos para um ângulo de emissão de 45°. Todas as medidas de 
XPS foram feitas in situ depois da etapa de recozimento das amostras. O espectro de 
XPS da amostra S1111, apresentado na Figura 3-3, é representativo de todas as 
amostras de MnGe sobre substratos de GaAs estudadas neste trabalho. Neste 
espectro, medido com um passo de 1 eV, podemos observar os picos Auger do Mn e 
do Ge (regiões dentro dos quadrados vermelhos) bem como os picos (também 
chamados de fotopicos) dos elementos manganês e germânio, constituintes do filme 
fino depositado, e gálio e arsênio, constituintes do substrato. Além disso, pode-se 
observar a inexistência de impurezas como o carbono ou oxigênio, indicando que o 
processo de dessorção de óxidos foi bem-sucedido.
Figura 3-3 – Espectro de XPS para um filme fino de Mn-Ge crescido sobre substrato de GaAs.
As regiões destacadas em vermelho são regiões que possuem apenas picos Auger. O inset mostra o 
início do espectro com picos característicos do Mn e Ge.
Como foi mencionado na seção 2.4, a técnica XPS prova apenas as primeiras 
camadas atômicas, portanto a presença de Ga e As na superfície indicam que houve 
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reação entre o filme depositado e o substrato. Para temperaturas entre 200° C e 300° 
C, o Mn pode reagir com o As presente na superfície do substrato através de um 
mecanismo de substituição, no qual o Mn ocupa sítios do Ga com o Ga migrando para 
a superfície [62], [63].
As amostras também foram submetidas a uma medida mais detalhada, com um 
passo de 0,1 eV, nas regiões do Mn 2p e Ge 3d, conhecidas como core level. A Figura 
3-4 mostra a intensidade normalizada dos fotopicos Mn 2p e Ge 3d depois da remoção 
do sinal de fundo (background). O espectro do Mn 2p apresenta uma separação 
devido ao acoplamento spin-órbita de 11,3 eV, valor que está em acordo com o valor 
tabelado de 11,05 eV [64].
Figura 3-4 – Fotopicos nas regiões do a) Mn 2p e b) Ge 3d. Os picos passaram pelo processo de 
remoção do sinal de fundo e suas intensidades foram normalizadas para facilitar a comparação entre 
amostras.
Apesar de todas as amostras possuírem o mesmo perfil de linha, a intensidade 
dos picos (não normalizados) varia de uma amostra para outra, portanto a relação 
entre as áreas dos picos Mn 2p3/2 e Ge 3d muda de uma amostra para outra em função 
das condições de crescimento. Essa diferença de área indica uma diferença de 
estequiometria entre as amostras. A estequiometria é obtida medindo a área abaixo 
da curva e multiplicando este valor por um fator de sensibilidade atômica característico 
do espectrômetro, resultando em uma quantidade que é representativa da quantidade 
do elemento analisado na superfície da amostra. A Tabela 2 mostra o resultado desta 
análise para todas as amostras estudadas.
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Como será mostrado mais adiante, os resultados de DRX indicam que temos a 
formação da fase Mn5Ge3 em todas as amostras, e nenhuma outra estrutura de Mn-
Ge ou nanoestrutura rica em manganês foi detectada nos resultados da microscopia 
de transmissão. Com isso, podemos analisar os resultados do XPS focando na fase 
Mn5Ge3 considerado apenas as componentes Ge 3d3/2 e Mn 2p3/2 que estão 
relacionadas à liga Mn-Ge. Para se realizar esta análise, foi feita a deconvolução dos 
picos Ge 3d e Mn 2p, como mostra a Figura 3-5.
Figura 3-5 – a) espectro de XPS do Mn5Ge3 na região de energia Ge3d. As linhas tracejadas e 
contínuas representam o dubleto 3d5/2 e 3d3/2, respectivamente. b) espectro de XPS na região de 
energia Mn 2p deconvoluído em três componentes espectrais chamadas de D1, D2 e D3. Os ajustes dos 
pontos experimentais (círculos pretos) usando componentes Gaussianas são dados por linhas 
vermelhas. Ambos os espectros correspondem à amostra S3001.
Para se obter um bom ajuste do fotopico do Ge 3d, foram utilizadas quatro 
curvas Gaussianas, dois pares para o Ge 3d5/2 (linhas tracejadas) e dois pares para o 
Ge 3d3/2 (linhas contínuas), como mostra a Figura 3-5. A separação spin-órbita foi 
52
mantida no entorno de 0,6 eV e a largura à meia altura das Gaussianas entre 1.0 e 
1.4 eV. Hirvonen et al. realizaram medidas de CLS (CLS - core-level spectroscopy
com diferentes energias e filmes finos de Mn5Ge3 com diferentes espessuras e seus 
resultados indicam que a primeira componente C1, que está centrada em 30 eV, pode 
ser associada a uma interação Mn-Ge [65]. Já a segunda componente C2, centrada 
em 30.8 eV, pode ser associada com uma componente do Ge 3d do tipo massivo 
(bulk-like) (Ge0) [64], [65]. A deconvolução do Mn 2p3/2 foi feita utilizando três 
Gaussianas com largura à meia altura entre 1,5 e 2,0 eV. A componente principal D1,
centrada em 638,6 eV, pode ser atribuída ao manganês metálico (Mn0), enquanto que 
as outras duas componentes, D2 centrada em 639,7 eV e D3 centrada em 641,6 eV, 
são atribuídas respectivamente aos estados de valência Mn2+ e Mn3+ do Mn5Ge3.
Essas duas componentes espectrais podem ser associadas, respectivamente, aos 
átomos Mn2 e Mn1 encontrados na liga Mn5Ge3 [66]. Podemos então, calcular a 
quantidade percentual apenas das componentes C1, D2 e D3, que estão relacionadas 
a liga Mn5Ge3, e por fim determinar a estequiometria da liga Mn-Ge presente nos 
nossos filmes, como mostra a Tabela 3.
Tabela 3 – Estequiometria da liga Mn-Ge presente nos filmes finos crescidos sobre substratos de GaAs.







Vale ressaltar, que tipicamente a análise estequiométrica envolveria toda a 
área dos picos do Ge 3d e Mn 2p na Figura 3-4, e não apenas algumas componentes 
da deconvolução como foi feito neste capítulo. A análise tipicamente utilizada resulta 
nos valores encontrados na Tabela 2, cujos resultados indicam que de modo geral as 
amostras estudadas são ricas em Ge. Porém, os outros resultados que serão 
apresentados nesta tese indicam fortemente a presença da fase Mn5Ge3, uma fase 
rica em Mn. Assim, optou-se pela análise apresentada neste capítulo, que será 
justificada com os resultados apresentados a seguir.
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3.3 Difração de raios X (DRX)
Foram feitas medidas de difração de raios-X nas amostras usando a radiação 
Cu-Kα. As medidas na configuração na geometria Bragg-Brentano foram feitas 
no Laboratório Multiusuário de Difração de Raios X2 da UFPR e as medidas de 
difração rasante (GID - grazing incident diffraction) e refletividade de raios X foram 
feitas no Instituto de Nanociências de Paris3. Na configuração podemos obter 
informações acerca dos planos paralelos à superfície da amostra, enquanto que na 
configuração rasante, fazemos uma difração no plano e obtemos informações acerca 
dos planos perpendiculares à superfície, como ilustra a Figura 3-6.
Figura 3-6 – As duas geometrias empregadas neste trabalho, permitindo obter informações acerca 
dos planos paralelos e perpendiculares ao plano do filme.
Medidas de refletividade de raios X foram realizadas e usadas para estimar a 
espessura dos filmes finos de Mn5Ge3 crescidos sobre GaAs. Como pode ser 
2 Medida realizada pelo MSc. Daniel Da Silva Costa
3 Medida realizada pelo Dr. Nicolas Casaretto
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observado na Figura 3-7, as oscilações não apresentam nenhuma tendência em 
função da temperatura da célula de manganês. Mesma observação pode ser feita 
acerca da espessura estimada, que está entre 71 e 88 nm e não segue nenhuma 
tendência clara em relação à estequiometria.
Figura 3-7 – Refletividade de raios X para todos os filmes finos de Mn5Ge3 crescidos sobre GaAs.
As medidas de difração de raios-X apresentadas na Figura 3-8-a), -b) e -c)
indicam a formação da fase Mn5Ge3 com o eixo c [001] perpendicular ao plano do 
substrato para as amostras crescidas sobre GaAs(111). Observa-se também a 
presença de picos de menor intensidade que podem ser atribuídos ao Ge e ao 
Mn11Ge8, e picos referentes ao substrato de GaAs indicados com asteriscos. As 
amostras não apresentam mudanças significativas nas fases presentes: todas as 
amostras apresentam a mesma fase Mn5Ge3 com a mesma orientação. A Figura 3-8-
d), -e) e -f) mostra as medidas rocking curve na região do pico (002) referente ao 
Mn5Ge3. Os valores de largura à meia altura, ou apenas FWHM (FWHM – full width at 
half maximum), encontrados para essas amostras estão entre 0,53° e 0,74°, indicando 
que essas amostras possuem um pequeno desalinhamento na orientação dos planos 
cristalinos (001) dos filmes. Com os valores de FWHM podemos estimar o tamanho 
do cristalito ao longo da direção (001) usando a equação de Scherrer [67]:
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na qual FWHMω é a largura à meia altura em radianos, é o comprimento de onda da 
fonte de raios X e é o ângulo de Bragg. Esta estimativa resulta em valores entre 11 
nm e 16 nm para as amostras crescidas sobre GaAs(111).
Figura 3-8 – a), b) e c) Padrão de difração em escala logarítmica na geometria Bragg-Brentano das 
amostras de Mn5Ge3 crescidas sobre substratos de GaAs(111). As amostras apresentam 
essencialmente o mesmo padrão de difração, com o plano (001) do Mn5Ge3 paralelo ao plano (111) do 
GaAs. d), e) e f) Varreduras ω para as amostras crescidas sobre GaAs(111), medidas feitas na região 
do pico (002) do Mn5Ge3.
A Figura 3-9 mostra os padrões GID das amostras crescidas sobre substrato de 
GaAs(111), essas medidas foram feitas com o feixe de raios-X ao longo de duas 
direções cristalográficas do GaAs. De acordo com esses resultados, e os resultados 
anteriores na geometria , as amostras estudadas são fortemente texturizadas 
seguindo as seguintes relações epitaxiais:
(001) Mn5Ge3 // (111) GaAs
[110] Mn5Ge3 // [2-1-1] GaAs
Essas relações são similares às encontradas em filmes finos de Mn5Ge3 crescidos 
sobre substratos de Ge(111) [15].
(3-1)
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Figura 3-9 – Padrões de difração na configuração GID de filmes finos de Mn5Ge3 crescidos sobre 
substratos de GaAs(111). As medidas foram realizadas com o feixe de raios X incidindo ao longo das 
direções cristalográficas [01-1] e [2-1-1] do GaAs.
Nas amostras S1111 e S2111 aparecem picos referentes ao plano (2-30) do Mn5Ge3 nas 
medidas de GID ao longo da direção [01-1] do GaAs. Esse plano representa uma 
rotação entorno da direção [001] do MnGe, de aproximadamente 19° em relação ao 
plano (-110), como mostra a Figura 3-10.
Figura 3-10 – Célula do Mn5Ge3 mostrando o plano (-110) em vermelho e o plano (2-30) em azul.
As amostras crescidas sobre GaAs(001), possuem uma textura diferente com 
alinhamento preferencial dos planos (111) paralelos ao plano do substrato, como 
mostra a Figura 3-11-a), -b) e –c). Um pequeno pico correspondendo ao plano (100) 
do filme de Mn-Ge pode ser observado nas amostras S2001 e S3001. Este pico indica 
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que essas amostras possuem duas texturas distintas, com orientações cristalográficas 
exibindo orientação preferencial com forte textura. A Figura 3-11-d), -e) e -f) mostra 
as medidas rocking curve na região do pico (111) referente ao Mn5Ge3. Os valores de 
FWHM encontrados para essas amostras estão entre 0,72° e 0,80°, indicando que 
essas amostras apresentam uma qualidade cristalina menor quando comparadas com 
as amostras crescidas sobre GaAs(111). A estimativa do tamanho do cristalito resulta 
em valores entre 10 nm e 11 nm para as amostras crescidas sobre GaAs(001).
Figura 3-11 - Padrão de difração na geometria Bragg-Brentano das amostras de Mn5Ge3 crescidas 
sobre substratos de GaAs(001). As amostras apresentam essencialmente o mesmo padrão de difração, 
com o plano (111) do Mn5Ge3 paralelo ao plano (001) do GaAs. Varreduras ω para as amostras 
crescidas sobre GaAs(111), medidas feitas na região do pico (111) do Mn5Ge3.
Os resultados de GID para as amostras depositadas sobre substratos de 
GaAs(001), apresentam contribuições em 2θ = 33.1o, 47.5 o, e 69.5o devido aos planos 
(2-21), (301) e (410) do Mn5Ge3, respectivamente. Esses picos não estão presentes 
na amostra S1001, surgem na amostra S2001 e se tornam mais intensos na amostra 
S3001. Apesar disso, esses resultados também indicam a formação de filmes 
altamente texturizados com estrutura cristalina mosaica.
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Figura 3-12 - Padrões de difração na configuração GID de filmes finos de Mn5Ge3 crescidos sobre 
substratos de GaAs(001). As medidas foram realizadas com o feixe de raios X incidindo ao longo das 
direções cristalográficas [100] e [110] do GaAs.
As relações epitaxiais obtidas para os filmes finos de Mn5Ge3 crescidos sobre 
substratos de GaAs(001) são similares às encontradas na literatura para filmes finos 
de Mn5Ge3 crescidos sobre GaAs(001) [68]:
(111) Mn5Ge3 // (001) GaAs
[-110] Mn5Ge3 // [110] GaAs
Essas relações epitaxiais, e as obtidas anteriormente para as amostras sobre 
GaAs(111) permitem analisar as medidas de RHEED e obter os parâmetros de rede 
do Mn5Ge3, como será mostrado na seção seguinte. Vale ressaltar, que normalmente 
em uma rede hexagonal, a direção [111] no espaço real não é paralela à direção [111]* 
no espaço recíproco. Porém, no Mn5Ge3, o ângulo entre essas duas direções é de 
apenas 0,29°, muito próximo de zero. Portanto, a direção [111] é quase paralela à 
direção [111]* e a direção [111] é quase perpendicular ao plano (111). Observação 
semelhante pode ser feita acerca do plano (001) do Mn5Ge3. Assim sendo, na seção
3.6 usaremos a direção [111] do Mn5Ge3 como sendo perpendicular ao plano (111) do 
Mn5Ge3, e a direção [001] do Mn5Ge3 como sendo perpendicular ao plano (001) do 
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Mn5Ge3. Por fim, os resultados de ambas as séries de amostras indicam a presença 
da fase Mn5Ge3, rica em Mn, e reforçam a escolha de análise da seção anterior.
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3.4 RHEED
3.4.1 Substratos de GaAs
A primeira parte do processo de crescimento envolve a dessorção da camada 
de óxidos nativos da superfície dos substratos de GaAs. A Figura 3-13-a) mostra o 
horizonte no padrão de RHEED de um substrato de GaAs antes da dessorção dos 
óxidos. Este padrão, chamado de horizonte, se forma após o feixe de elétrons refletir 
sobre a superfície da amostra e iluminar a tela fosforescente, deixando uma região da 
tela não iluminada devido à sombra gerada pela própria amostra. A região difusa 
observada abaixo do horizonte indica que a superfície óxida nativa do substrato é 
amorfa. Após o substrato atingir a temperatura de 500 °C, é possível observar o 
surgimento do padrão de difração, regiões destacadas na Figura 3-13 (b), indicando 
o início do processo de dessorção de óxidos que ocorre efetivamente para 
temperaturas de 580 °C.
Figura 3-13 – Padrão de RHEED da superfície do GaAs (a) antes da remoção da camada de óxidos 
nativos e (b) o começo da remoção da camada de óxidos.
Dando continuidade à rampa de temperatura até o substrato atingir 580 °C, 
observa-se uma evolução no padrão do RHEED em que os pontos observados na 
Figura 3-13 (b) se tornam mais intensos e novos pontos surgem. A Figura 3-14 mostra 
o padrão de RHEED de um substrato de GaAs(111)B com o feixe de elétrons ao longo
dos azimutes [2-1-1] e [0-11] após a completa remoção da camada de óxidos nativos. 
Durante o processo de dessorção, ocorre a formação de poços e pequenos degraus 
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e terraços atômicos na superfície do substrato [69], evidenciados pelo padrão de 
RHEED que apresenta pontos alongados, indicando que, conforme ilustrado na Figura 
2-7, muito embora haja uma degradação da superfície do GaAs, esta deve 
permanecer restrita a poucas camadas atômicas. Como foi mencionado na seção 2.2,
no caso de uma superfície lisa, o padrão de RHEED apresentaria linhas contínuas.
Figura 3-14 – A Figura mostra um padrão de difração RHEED típico para a superfície do GaAs(111)B, 
após a remoção da camada de óxidos ao longo dos azimutes [2-1-1] (a) e [0-11] (b).
Os padrões de RHEED apresentados na Figura 3-14 também indicam uma 
reconstrução do tipo (1x1), isto é evidenciado pela falta de linhas intermediárias de 
menor intensidade entre as raias dos máximos de difração. Existem dois tipos de 
reconstrução (1x1) para o GaAs(111)B, chamadas de HT (alta temperatura – high 
temperature) e LT (baixa temperatura – low temperature). A reconstrução (1x1)LT
ocorre apenas em uma estreita faixa de temperatura e sob fluxo de As. Os substratos 
utilizados neste trabalho tiveram a dessorção térmica ocorrendo à 580 °C e sem fluxo 
de As, apresentando uma reconstrução (1x1)HT, descrita por Woolf et al. [70] como 
uma fase de superfície rica em Ga devido a um aumento na temperatura do substrato 
de GaAs(111)B e a diminuição na oferta de As.
Após a dessorção térmica dos óxidos, o sistema de aquecimento do porta-
amostra foi desligado e a amostra se resfriou até a temperatura ambiente. Durante 
esse período de resfriamento, foi feito um monitoramento nos padrões do RHEED, 
não sendo observado nenhuma diferença significativa, indicando que a superfície 
permaneceu estável após a dessorção térmica.
Utilizando a equação (2-3), podemos estabelecer uma relação entre a distância 
entre as raias de difração observadas nos padrões do RHEED e as distâncias 
interatômicas da superfície da amostra. Os espaçamentos interatômicos encontrados 
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ao longo dos azimutes e são respectivamente 2,00 Å e 3,46 Å. Esses 
valores representam uma célula unitária do GaAs com um parâmetro de rede a = 5,65 
Å, valor igual ao do GaAs massivo. A Figura 3-15 ilustra a rede cristalina do substrato 
de GaAs, destacando os espaçamentos interatômicos observados pelo RHEED para 
os substratos de GaAs(111)B e GaAs(001).
Figura 3-15 – (a) Ilustração da rede cristalina do GaAs, (b) projeção ortogonal do ao longo da direção 
[001] com os espaçamentos atômicos d1 e d2 observado pelo RHEED respectivamente ao longo dos 
azimutes [100] e [110], (c) projeção ortogonal ao longo da direção [111] com os espaçamentos atômicos 
d1 e d2 observado pelo RHEED respectivamente ao longo dos azimutes [2-1-1] e [0-11].
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3.4.2 Filmes finos de Mn-Ge
Os padrões de RHEED para os filmes finos de Mn-Ge co-depositados sobre 
substratos de GaAs(111)B e GaAs(001) sugerem boa compatibilidade entre o filme 
fino e o substrato, pois o espaçamento entre as raias do padrão de difração sofre 
variações pequenas quando comparado com os espaçamentos do substrato conforme 
apresentado na Figura 3-16 e Figura 3-17. O padrão de raias com linhas contínuas 
observado é compatível com uma superfície sem poços atômicos indicando que o 
modo de crescimento é do tipo camada por camada conforme ilustrado na Figura 2-2.
Comparando o padrão do azimute [2-1-1] nos filmes de Mn-Ge com o padrão 
do GaAs no mesmo azimute na Figura 3-16, observamos uma reconstrução superficial 
, que está em acordo com a literatura [71], e uma pequena variação de 
no máximo 5% na distância interplanar, como mostra a Tabela 4. Não ocorre mudança 
significativa da distância interplanar com a mudança de estequiometria das amostras. 
No caso do azimute [0-11], também observamos o mesmo desajuste de no máximo 
5% na distância interplanar e nenhuma mudança significativa em função da 
estequiometria. Reconstruções não estão previstas para este azimute segundo a 
literatura [71]. De acordo com medidas realizadas anteriormente no mesmo 
equipamento, o erro estimado para essas medidas experimentais é de 
aproximadamente 5% [69].
Tabela 4 – Distâncias interatômicas obtidas do padrão RHEED para os filmes finos de Mn5Ge3 crescidos 










S1111 2-1-1 2.08 0-11 3.59
S2111 2-1-1 2.10 0-11 3.62
S3111 2-1-1 2.08 0-11 3.59
GaAs(111) 2-1-1 2.00 0-11 3.46
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Figura 3-16 – Padrão de difração RHEED superfície do GaAs(111)B e filmes finos de Mn-Ge, tomado 
com o feixe de elétrons incidindo ao longo dos azimutes [ 2-1-1] e [0-11] do GaAs, com energia de 10 
keV e ângulo de incidência ~ 3°.
Os padrões de RHEED dos filmes finos de Mn-Ge crescidos sobre substratos 
de GaAs(001) apresentam linhas contínuas em ambas as direções. Os espaçamentos 
interatômicos encontrados para o GaAs(001), após a remoção da camada de óxidos, 
na Figura 3-17 ao longo dos azimutes [100] e [110] são respectivamente 4,00 Å e 2,82 
Å. Com esses valores podemos montar uma célula unitária do GaAs com um 
parâmetro de rede a = 5,65 Å. Novamente temos um valor igual ao valor massivo. 
Para os filmes de Mn-Ge, as diferenças das distâncias interplanares em relação ao 
substrato também são de no máximo 5%. 
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Tabela 5 – Distâncias interatômicas obtidas do padrão RHEED para os filmes finos de Mn5Ge3 crescidos 










S1001 110 2.92 100 2.08
S2001 110 2.95 100 2.08
S3001 110 2.95 100 2.10
GaAs(001) 110 2.82 100 2.00
Figura 3-17 – Padrão de difração RHEED para a superfície do GaAs(001) e filme fino de Mn-Ge, tomado 
com o feixe de elétrons incidindo ao longo dos azimutes [001] e [110] do GaAs, com energia de 10 keV 
e ângulo de incidência ~ 3°.
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Um desajuste de parâmetros de rede entre o filme fino e o substrato, pode gerar 
tensões no filme depositado. Porém, para ambos os substratos o erro experimental na 
medida é de aproximadamente 5%, e as diferenças percentuais entre as distâncias 
interplanares dos filmes e dos substratos estão muito próximas do erro experimental, 
dificultando esta análise. Contudo, os resultados encontrados na difração de raios-X,
apresentados na seção anterior, indicam que não há tensão nas estruturas 
encontradas nos filmes finos de Mn-Ge. Com as relações epitaxiais obtidas na seção 
anterior através das medidas de DRX, podemos calcular os parâmetros de rede dos 
filmes usando ambos os resultados do RHEED e da DRX. Estes resultados são 
apresentados na Tabela 6, porém, as direções [0-11] e [2-1-1] do GaAs correspondem 
respectivamente às direções [-110] e [110] do filme fino de Mn5Ge3, como ambas as 
direções têm o índice de Miller l=0, não é possível obter o parâmetro de rede c.
Tabela 6 - Parâmetros de rede obtidos através dos resultados da análise de RHEED e DRX.
S1111 S2111 S3111 S1001 S2001 S3001
aRHEED (Å) 7.19 7.27 7.19 7.19 7.19 7.27
cRHEED (Å) --- --- --- 5.02 5.14 5.03
aDRX (Å) 7.22 7.22 7.23 7.19 7.20 7.20
cDRX (Å) 5.03 5.03 5.03 5.02 5.00 4.99
Os parâmetros de rede apresentados na Tabela 6 estão em bom acordo com os 
valores encontrados na literatura para o Mn5Ge3 massivo (a = 7.184 Å e c = 5.053
[28]), sugerindo que os filmes apresentados neste trabalho estão completamente 
relaxados e possuem um bom ajuste de parâmetros de rede com o substrato de GaAs.
Os resultados apresentados até o momento, indicam que a formação da fase e 
a orientação preferencial dos filmes de Mn-Ge são quase iguais, quando comparados 
com os outros filmes crescidos no substrato com mesma orientação, e independem 
da temperatura da célula de efusão do Mn nas temperaturas estudadas.
Uma das amostras foi submetida a medidas de microscopia eletrônica de 
transmissão de alta resolução (HRTEM), gerando informações microscópicas 
interessantes acerca da estrutura das amostras, como será mostrado na seção 
seguinte.
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3.5 Microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução (HRTEM)
A morfologia de superfície obtida pela microscopia eletrônica de transmissão 
apresentada na Figura 3-18, corrobora as relações epitaxiais entre o filme fino de 
Mn5Ge3 e os substrato de GaAs que observamos nos resultados de difração de raios-
X. Essas medidas foram feitas no Instituto de Nanociências de Paris4.
Figura 3-18 – Visão do plano da amostra S3001 obtida por HRTEM ao longo do eixo de zona [001] do
GaAs e o eixo de zona [111] do Mn5Ge3 com uma transformada rápida de Fourier (FFT) aplicada em 
diferentes grãos. Os grãos a e b estão orientados com eixos de zona diferentes do [111].
4 Medida realizada pela Dr. Demaille Dominique
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A camada é composta de vários grãos de Mn5Ge3 como demonstrado por
transformada rápida de Fourier (FFT - fast fourier transform) na Figura 3-18. A maioria 
desses grãos estão orientados com o eixo cristalográfico [111] paralelo à direção de 
crescimento. Podemos observar que temos duas orientações diferentes nos grãos, 
que representam uma rotação de 90° ao redor do eixo [111]. Alguns grãos (a e b)
exibem uma orientação com um eixo de zona diferente do [111], e não é possível 
observar os planos no grão a. O contraste deste grão é mais claro, o que pode indicar 
que o contraste observado entre os grãos não é um contraste químico, mas sim devido 
a um contraste de difração. Esta hipótese foi investigada fazendo-se medidas de 
microscopia eletrônica de transmissão com filtro de energia (EFTEM - energy filtered
transmission electron microscopy). Na Figura 3-19-a), -b) e -c), podemos observar 
grãos com contraste diferentes, apesar disso, nos mapas do manganês, mostrados 
na Figura 3-19-d), -e) e -f), todos os grãos aparentam ser muito parecidos, 
apresentando quase nenhum contraste entre eles. Isto indica que eles possuem 
aproximadamente a mesma quantidade de manganês e que este se distribui de 
maneira homogênea como esperado. Nenhuma outra estrutura de Mn-Ge ou 
nanoestruturas ricas em manganês foi detectada nas medidas de microscopia 
eletrônica de transmissão. Isto reforça a análise de XPS feita na seção 3.2, na qual 
focamos apenas na fase Mn5Ge3 para nossa análise.
Figura 3-19 – Microscopia eletrônica de transmissão com filtro de energia (EFTEM). a), b) e c) mapa
zero loss, d), e) e f) mapa do Mn da amostra S3001, indicando que todas as regiões têm
aproximadamente a mesma quantidade de manganês.
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Além de consolidarem a análise de XPS, as medidas de microscopia eletrônica 
de transmissão também corroboram as relações epitaxiais obtidas por DRX na seção 
3.3, como pode-se observar na Figura 3-20, na qual é apresentada a microscopia 
eletrônica de transmissão de seção transversal e as transformadas de Fourier (FFT) 
de diferentes regiões da amostra S3001. Podemos observar no FFT1 da Figura 3-20,
o eixo de zona [110] do GaAs, considerando as relações epitaxiais obtidas 
anteriormente, o eixo de zona correspondente do Mn5Ge3 seria o [-110]. Essa relação 
é confirmada com os FFTs de diferentes domínios observados na Figura 3-20 (FFT2-
3-4-6). Enquanto que o FFT5 parece corresponder ao eixo de zona [102] do Mn5Ge3.
Figura 3-20 – HRTEM de seção transversal da interface filme/substrato e o FFT correspondente para 
diferentes regiões da amostra S3001.
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Podemos observar, ainda na Figura 3-20, estruturas que atravessam toda a 
espessura do filme. Essas estruturas, localizadas na interface entre dois grãos com 
orientações distintas, aparentam ser um desalinhamento de átomos devido à diferente 
orientação desses grãos e possivelmente auxiliam na relaxação do sistema.
Analisando o mapa de manganês na seção transversal, na Figura 3-21, podemos 
observar que toda a camada depositada possui manganês distribuído
homogeneamente, e nenhuma nanoestrutura rica em Mn foi identificada.
Figura 3-21 - Microscopia eletrônica de transmissão de seção transversal com filtro de energia (EFTEM)
no mapa zero loss e no mapa do Mn da amostra S3001.
Os resultados apresentados nesta seção indicam que mesmo para a amostra 
S3001, que de acordo com os resultados de DRX possui a pior estrutura cristalina, o 




Daqui em diante, adotaremos as notações do tipo (hkl)S e [uvw]S para os planos e 
direções referentes ao substrato de GaAs, e (hkl)F e [uvw]F para os planos e direções 
referentes ao filme fino de Mn5Ge3.
As medidas de magnetização apresentam uma contribuição diamagnética 
provinda do substrato. Essa contribuição foi subtraída das medidas e o resultado será 
apresentado nesta seção. Este procedimento de remoção da contribuição 
diamagnética envolve um ajuste linear do ciclo de histerese na região de saturação, 
pois o coeficiente angular deste ajuste é proporcional ao sinal diamagnético. Todas as 
medidas de magnetização em função do campo magnético aplicado apresentadas 
neste trabalho foram feitas em uma temperatura de 10 K.
Como foi mencionado na introdução, o Mn5Ge3 massivo possui anisotropia 
magnética ao longo do eixo c, assumindo que a contribuição magnetocristalina 
domina. Portanto é esperado um eixo de fácil magnetização ao longo da direção 
perpendicular para todas as amostras crescidas sobre GaAs(111), porém, nenhuma 
das amostras apresenta anisotropia magnética perpendicular (PMA - perpendicular 
magnetic anisotropy). A ausência da PMA já foi observada[71]–[73] e pode ser 
explicada pela dominância da anisotropia de forma no comportamento magnético do 
filme.
As amostras S1111 e S2111 crescidas sobre GaAs(111) possuem uma 
estequiometria muito similar com a razão entre Mn e Ge próxima de 5:3. A Figura 3-22
revela que ambas as amostras demonstram um comportamento magnético muito 
semelhante, com isotropia no plano do filme (direções [01-1]S e [2-1-1]S) e com a 
magnetização fora do plano (direção [111]s) crescendo linearmente com o campo 
magnético aplicado até a saturação. Quando comparada com essas duas amostras, 
a amostra S3111 possui uma maior quantidade de Mn na liga, maior magnetização de 
saturação (Ms) e campos coercivos (Hc) maiores, como mostra a Tabela 7.
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Figura 3-22 – Curvas de magnetização dos filmes finos de Mn5Ge3 crescidos sobre GaAs(111). As
curvas apresentadas são uma magnificação das regiões correspondentes dos insets. As amostras 
S1111 e S2111 apresentam curvas de magnetização muito similares no plano (direções [01-1] e [2-1-1], 
enquanto que a amostra S3111 apresenta um mecanismo de reversão em uma distribuição de campo 
muito mais ampla e atinge saturação apenas no entorno de 25 kOe para campos magnéticos aplicados 
ao longo da direção fora do plano. O campo magnético foi aplicado ao longo das direções 
cristalográficas indicadas correspondentes ao substrato de GaAs.
Todas as amostras crescidas sobre GaAs(111) apresentam um comportamento 
linear na curva de magnetização fora do plano. No plano do filme este comportamento 
é bastante suavizado. Em ambos os casos, este comportamento é normalmente
associado à uma estrutura de domínios magnéticos do tipo striped [74], [75], com 
componentes da magnetização no plano e fora do plano. Esta característica 
magnética já foi observada em filmes finos de Mn5Ge3 crescidos sobre substratos de 
Ge(111) [76], [77]. Os resultados da literatura apresentam curvas de magnetização
muito similares às apresentadas neste trabalho e corroboram o indicativo de uma 
estrutura de domínios magnéticos do tipo striped.
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No caso das amostras crescidas sobre substratos de GaAs(001), podemos 
observar na Figura 3-23 que nenhuma amostra apresenta o comportamento linear nas 
curvas fora do plano e que as curvas de magnetização ao longo do plano do filme 
apresentam anisotropia. As amostras S1001 e S2002 apresentam anisotropia no plano 
com a direção [100]S sendo um eixo mais fácil de magnetizar a amostra. Já a amostra 
S3001 indica uma inversão de anisotropia, com a direção [110]S deixando de ser um 
eixo difícil. Vale ressaltar, que por problemas do equipamento no momento de 
medição, a região de campos magnéticos mais intensos apresenta uma relação sinal-
ruído pior quando comparada com as outras amostras, e ainda podemos observar 
uma separação dos dois ramos do ciclo de histerese nessa mesma região. Esses 
fatores dificultam o ajuste linear nesta região, necessário para a subtração do sinal 
diamagnético, e dificultam a análise em relação a identificação do eixo de fácil 
magnetização. Portanto não é muito claro se a direção [110]S se torna uma direção 
mais fácil quando comparada com a direção [100]S ou se realmente há uma inversão 
de anisotropia no plano. Tanto as amostras crescidas sobre GaAs(001) quanto as 
crescidas sobre GaAs(111) apresentam uma magnetização de saturação que cresce 
em função da quantidade de Mn na liga, como mostra a Tabela 7. Além disso, 
podemos observar que com exceção das amostras S3, as amostras crescidas sobre 
GaAs(111) apresentam um valor de magnetização remanente menor do que aquelas 
crescidas sobre GaAs(001).
Tabela 7 – Magnetização remanente (Mr), magnetização de saturação (Ms) e campo coercivo (Hc).
Os valores de Mr sem asterisco se referem as medidas feitas com o campo magnético ao longo do 
plano das amostras, enquanto que os valores indicados com asterisco se referem as medidas fora do 
plano. As medidas de Ms e Hc (com exceção da amostra S3001) apresentam apenas um valor pois os 
valores no plano e fora do plano são os mesmos.
Amostra Mr Ms Hc
S1111 89/54* 600 438
S2111 101/44* 720 384
S3111 419/103* 1091 1009
S1001 275/41* 513 607
S2001 451/58* 839 546
S3001 402/84* 934 730/954**
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Figura 3-23 - Curvas de magnetização dos filmes finos de Mn5Ge3 crescidos sobre GaAs(001). As
curvas apresentadas são uma magnificação das regiões correspondentes dos insets. As amostras 
S1001 e S2001 apresentam curvas de magnetização muito similares no plano (direções [110] e [100], 
enquanto que a amostra S3001 apresenta uma inversão de anisotropia no plano. O campo magnético 
foi aplicado ao longo das direções cristalográficas indicadas correspondentes ao substrato de GaAs.
Cálculos de DFT foram realizados para a estrutura de Mn5Ge3 a fim de aprofundar 
o entendimento acerca da reversão magnética das amostras estudadas. Para isso foi 
calculado o campo vetorial de magnetização e campo magnético vetorial de 
correlação-troca . Células com 16 átomos foram montadas para reproduzir o
Mn5Ge3 estequiométrico conforme a estrutura apresentada na Figura 1-1. Foram 
utilizados os parâmetros de rede encontrados por difração de raios X. Os cálculos 
foram realizados admitindo dependência em spin, magnetização não-colinear e 
utilizando o funcional de correlação-troca na aproximação GGA-PBEsol [78]. As 
convergências de energia total e do potencial de Kohn-Sham foram melhores que 
1x10-5 Ha e 1x10-7 Ha respectivamente.
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A Figura 3-24 mostra a densidade de estados (DOS) em função da energia. A 
DOS, Figura 3-24-a), apresenta um estado fundamental metálico com propriedades 
magnéticas, o qual é consistente com experimentos de resistividade elétrica e 
magnetização encontrados na literatura[12], [28] e também com os resultados dos 
comportamentos magnéticos observados nesta tese. A densidade de estados 
projetada (PDOS), Figura 3-24-b), é dominada pelos estados 3d do Mn, sendo esta a 
contribuição global predominante. Observamos que a PDOS do Mn1 é diferente da 
PDOS do Mn2, principalmente na sub-banda de spins majoritários. Isto ocorre devido 
ao fato de que os átomos de Mn1 e Mn2 ocupam sítios distintos. Os cálculos resultaram 
em momentos magnéticos de 2,18 μB e de 3,07 μB para os átomos de Mn1 e Mn2 
respectivamente. Os estados 4p formam a contribuição predominante do átomo de 
Ge. Pode-se observar que PDOS para o Ge-4p é menos localizada quando 
comparada com a do Mn1- e Mn2-3d. Além disso, as componentes de spin 
majoritário/minoritário do Ge estão invertidas em relação às dos átomos de Mn 
originando um pequeno momento magnético de -0,12 μB, resultado da hibridização 
Mn1/Mn2-3d – Ge-4p.  Esta configuração de momentos magnéticos indica um estado 
fundamental do tipo ferrimagnético. Entretanto, como os momentos associados ao Ge 
são pequenos, na prática, adota-se um comportamento ferromagnético com boa 
aproximação. De modo geral, os cálculos de densidade de estados descrevem bem 
os resultados experimentais obtidos e estão em bom acordo com resultados teóricos 
encontrados na literatura[11].
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Figura 3-24 – a) Densidade de estados projetada do Ge-4p e Mn-3d e b) densidade de estados total do 
Mn5Ge3 em função da energia. Spins majoritários são os valores negativos e minoritários os valores 
positivos do eixo y.
O campo de correlação-troca tem sua direção ao longo da direção da densidade 
de spin local e facilita a observação dos eixos magnéticos, como mostra a Figura 3-25.
Podemos observar que a isosuperfície referente ao campo vetorial de magnetização 
, em destaque na Figura 3-25-a), apresenta a mesma forma que a isosuperfície 
referente ao campo magnético vetorial de correlação-troca , em destaque na 
Figura 3-25-b). Devido a maior facilidade de observação da forma das isosuperfícies 
e das direções dos eixos magnéticos, o foco de nossa análise será voltado para as 
isosuperfícies do campo .
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Figura 3-25 – a) isosuperfícies do campo vetorial de magnetização e b) campo magnético vetorial 
de correlação-troca . Figura feita com o programa VESTA (Visualization for Eletronic and 
STructural Analysis) [79].
As isosuperfícies são visualizadas utilizando o programa de visualização para 
análise estrutural e eletrônica VESTA (Visualization for Eletronic and STructural
Analysis) [79], porém, como é possível observar na Figura 3-26, são necessários dois 
níveis de isosuperfícies distintos para uma boa análise desses resultados, isso ocorre 
devido ao fato de que os átomos de manganês do tipo 1 e do tipo 2 possuírem
vizinhanças distintas e portanto momentos magnéticos distintos. No nível de 
isosuperfície 0,0065 u.a.c. (unidades atômicas de campo magnético), a isosuperfície 
referente aos átomos do tipo Mn1 apresenta uma forma que permite a fácil 
identificação dos eixos magnéticos estáveis, porém a isosuperfície referente aos 
átomos do tipo Mn2 só apresenta uma clara definição dos eixos magnéticos estáveis 
em um nível de superfície de 0,0092 u.a.c.. Para facilitar o entendimento, as imagens 
foram exportadas para o programa Blender [80] e ambos os níveis de isosuperfícies 
foram combinados em uma única imagem, como ilustra a Figura 3-26-c).
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Figura 3-26 – Isosuperfícies do campo magnético vetorial de correlação-troca . Isosuperfície a) 
0,0065 u.a.c. que melhor ressalta a forma da isosuperfície referente ao Mn1 e b) 0,0092 u.a.c. que
melhor ressalta a forma da isosuperfície referente ao Mn2. Figura feita com os programas VESTA [79]
e Blender [80].
As curvas de magnetização presentes na Figura 3-22 indicam que as direções
[01-1]S e [2-1-1]S ao longo do plano do filme são praticamente isotrópicas. Os 
resultados dos cálculos utilizando a teoria do funcional da densidade corroboram essa 
constatação. A Figura 3-27 apresenta duas ilustrações da célula unitária do Mn5Ge3
sobre o substrato de GaAs(111), uma em perspectiva e uma projeção ortogonal
planar. Esta figura serve apenas para mostrar as relações epitaxiais entre o GaAs e o 
MnGe, de modo que a escala e a posição de uma célula em relação a outra são 
apenas ilustrativas e não representam a realidade.
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Figura 3-27 – Ilustração da célula unitária do Mn5Ge3 e isosuperfícies do campo magnético de 
correlação-troca sobre o substrato de GaAs(111). As esferas verdes representam os átomos de Ge e 
as amarelas os átomos de Mn. O hexágono cinza representa a projeção ortogonal ao longo da direção 
[111]S do GaAs. As direções cristalográficas apresentadas na imagem seguem as notações [uvw]S e
[uvw]F para às direções referentes ao substrato e ao filme, respectivamente. Esta imagem foi 
confeccionada utilizando duas isosuperfícies distintas, 0.0092 u.a.c. que facilita a visualização das 
isosuperfícies em azul (Mn2) e 0.0065 u.a.c. que facilita a visualização das isosuperfícies em rosa (Mn1).
Figura feita com o programa Blender [80].
As isosuperfícies presentes na Figura 3-27 têm duas formas distintas, as 
distribuições de momentos magnéticos referentes aos átomos de Mn1 estão em rosa, 
e em azul estão as distribuições dos átomos Mn2. Essas distribuições foram separadas 
e organizadas de modo a facilitar a visualização ao longo das principais orientações 
cristalográficas do substrato de GaAs e do filme de Mn5Ge3, como mostra a Figura 
3-28. As isosuperfícies referentes ao Mn1 (em rosa) tem dois nódulos cônicos 
espelhados ao longo da direção [001]F, e são, portanto, isotrópicas ao longo do plano 
(001)F, como pode ser observado na Figura 3-28. O formato dessa isosuperfície 
evidencia que medidas magnéticas ao longo das direções [110]F e [-110]F serão muito 
parecidas. Já para as distribuições de momentos magnéticos referentes ao Mn2, a 
Figura 3-28 apresenta a superposição das três orientações distintas que essa 
distribuição possui na célula de Mn5Ge3, as quais foram pintadas com cores diferentes 
para facilitar a visualização. As distribuições de momento magnéticos dos átomos de 
Mn2 tem um formato característico, o qual nomeamos formato em X, no plano (110)F
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adicionado de um formato arredondado aproximadamente isotrópico no plano (001)F.
Portanto, os eixos de fácil magnetização não estão ao longo das principais direções 
cristalográficas do plano do GaAs. Na Figura 3-28 é possível observar que a direção 
[110]F está ao longo de um eixo intermediário de magnetização, observação 
semelhante pode ser feita acerca da direção [-110]F. A semelhança entre essas duas 
direções, combinada com o formato arredondado aproximadamente isotrópico no 
plano (001)F das distribuições dos átomos Mn2, bem como o formato isotrópico 
de neste mesmo plano do filme para os átomos do tipo Mn1, corrobora os dados 
experimentais apresentados na Figura 3-22, na qual foi observada isotropia magnética 
no plano do filme.
Figura 3-28 - Isosuperfícies da distribuição do campo magnético de correlação-troca com os eixos 
referentes as direções cristalográficas do filme de Mn5Ge3 e do substrato de GaAs(111). Esta imagem 
foi montada utilizando duas isosuperfícies distintas, 0.0092 u.a.c. que facilita a visualização das 
isosuperfícies em azul (Mn2) e 0.65 u.a.c. que facilita a visualização das isosuperfícies em rosa (Mn1). 
A figura referente ao Mn2 apresenta a superposição das três orientações distintas que essa distribuição 
possui na célula de Mn5Ge3. Figura feita com o programa Blender [80]
Para a direção perpendicular, a análise DFT indica que essa direção é um eixo 
intermediário de magnetização, como mostram as isosuperfícies referentes tanto ao 
Mn1 quanto ao Mn2 na Figura 3-28.
Ainda na Figura 3-28, é possível observar que as estruturas do tipo X do Mn2
revelam uma componente de campo magnético apontando para fora do plano (001)F
com um ângulo de aproximadamente 50° em relação ao eixo [001]F. Componentes
fora do plano (001)F também são observadas na estrutura em cone do campo 
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magnético gerado pelos átomos de Mn1. Ambos os resultados indicam que os eixos 
de fácil magnetização para o Mn5Ge3 apresentam componentes importantes na 
direção do eixo c da estrutura. Entretanto, este não é realmente o eixo fácil, o qual 
está localizado no ângulo de aproximadamente 50° com relação ao eixo c.
A análise dos resultados de DFT para as amostras crescidas sobre GaAs(001) 
também explica de maneira satisfatória o comportamento magnético observado 
experimentalmente. A Figura 3-29 ilustra as relações epitaxiais entre o filme fino de 
MnGe e o substrato de GaAs(001). Na projeção ortogonal planar é possível observar 
que as isosuperfícies azuis (Mn2) possuem três alinhamentos distintos, enquanto que 
a isosuperfície rosa (Mn1) possui apenas um. Neste caso, para entender o
comportamento magnético dessas amostras é necessário considerar as três 
isosuperfícies com alinhamentos distintos do Mn2.
Figura 3-29 – Ilustração da célula unitária do Mn5Ge3 e isosuperfícies do campo magnético de 
correlação-troca sobre o substrato de GaAs(001). As esferas verdes representam os átomos de Ge e 
as amarelas os átomos de Mn. Em laranja temos a projeção ortogonal ao longo da direção [001] do 
GaAs. As direções cristalográficas apresentadas na imagem são referentes ao substrato de GaAs(001). 
Esta imagem foi confeccionada utilizando duas isosuperfícies distintas, 0.0092 u.a.c. que facilita a 
visualização das isosuperfícies em azul (Mn2) e 0.0065 u.a.c. que facilita a visualização das 
isosuperfícies em rosa (Mn1). Figura feita com o programa Blender [80].
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A isosuperfície rosa (Mn1) indica que ao longo das direções [01-1]F e [111]F do 
filme de Mn5Ge3 temos eixos magnéticos estáveis, como pode ser observado na 
Figura 3-30, portanto estas seriam direções de fácil magnetização. Enquanto que a 
direção [110] está alinhada com uma direção intermediária, entre um eixo magnético 
estável e uma direção de difícil magnetização. A análise apenas desta isosuperfície 
indica que a magnetização ao longo da direção [01-1]F seria mais fácil do que ao longo 
da direção [-110]F. Analisando a isosuperfície referente ao Mn2, podemos chegar a 
uma conclusão semelhante. Como foi mencionado anteriormente, neste caso 
precisamos analisar as isosuperfícies com os três alinhamentos distintos, para isso, 
essas três contribuições foram superpostas na Figura 3-30 com cores distintas para 
facilitar a visualização. Como foi observado na isosuperfície referente ao Mn1, as 
direções [01-1]F e [111]F estão alinhadas ao longo de direções de fácil magnetização, 
enquanto que a direção [-110]F está ao longo de uma direção intermediária. Portanto, 
ambas as isosuperfícies, tanto do Mn1 quanto do Mn2, indicam que a direção [01-1]F
é mais fácil de magnetizar do que a direção [-110]F, em acordo com o observado na 
Figura 3-23 para as amostras S1001 e S2001.
Figura 3-30 - Isosuperfícies da distribuição do campo magnético de correlação-troca com os eixos 
referentes as direções cristalográficas do GaAs. Esta imagem foi montada utilizando duas 
isosuperfícies distintas, 0.0092 que facilita a visualização das isosuperfícies em azul (Mn2) e 0.0065
u.a.c. que facilita a visualização das isosuperfícies em rosa (Mn1). Figura feita com o programa Blender 
[80].
Comparando a distribuição de momentos ao longo da direção [-110]F na Figura 
3-28 e na Figura 3-30, podemos observar que em ambas as figuras essa direção é 
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idêntica, como esperado. As curvas de magnetização ao longo da direção [-110]S ([-
110]F) apresentadas na Figura 3-22 tem um perfil parecido com as apresentadas na 
Figura 3-23 ao longo da direção [-110]S. Em ambos os substratos pode-se observar 
que a aproximação à saturação, partindo da região de magnetização de remanência, 
segue um comportamento que tende à linearidade. Já comparando a Figura 3-28 com 
a Figura 3-30, a direção perpendicular dos filmes crescidos sobre GaAs(001) aparenta 
ser uma direção mais fácil quando comparada com a direção perpendicular dos filmes 
crescidos sobre GaAs(111). Entretanto, as curvas de magnetização na direção 
perpendicular ao substrato indicam o oposto, como pode ser observado na Figura 3-22
e na Figura 3-23. Com exceção da amostra S3(111), o campo de saturação apresentado 
nas amostras crescidas sobre GaAs(111) é cerca de metade daquele encontrado nas 
amostras crescidas sobre GaAs(001). Uma possível explicação pode ser encontrada 
analisando a quantidade de nódulos cujas componentes apontam na direção 
perpendicular, como mostra a Figura 3-31. Nesta figura, as flechas em vermelho 
representam as direções que terão alguma contribuição para a direção perpendicular. 
Assumindo um vetor unitário que vai do centro da distribuição até a borda da 
isosuperfície desses nódulos, podemos fazer uma soma vetorial de todos os vetores 
relevantes e encontrar a resultante na direção perpendicular. Essa resultante é 2,41 
para as amostras sobre GaAs(001) e 3,9 para as amostras sobre GaAs(111). Em 
resumo, a quantidade e orientação dos nódulos encontrados nas distribuições de 
momento das amostras sobre GaAs(111), pode ser suficiente para facilitar a 
magnetização ao longo da direção perpendicular quando comparada com as amostras 
sobre GaAs(001).
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Figura 3-31 - Isosuperfícies referentes ao Mn2 das amostras crescidas sobre substratos de GaAs(001) 
e GaAs(111). As flechas vermelhas representam a direção de cada nódulo que possui uma componente 
na direção perpendicular. A flecha preta representa a direção perpendicular nas distribuições referentes 
ao Mn5Ge3/GaAs(111).
O comportamento observado nas curvas de magnetização, apresentadas nas
Figura 3-22 e 3-23, indica que a direção que está perpendicular ao plano do filme é 
uma direção mais difícil de magnetizar do que as direções no plano. Já as 
isosuperfícies apresentadas nas Figura 3-28 e 3-30, indicam que na direção 
perpendicular se tem um eixo intermediário, no caso das amostras sobre GaAs(111), 
e um eixo fácil, no caso das amostras sobre GaAs(001). Essa discrepância pode ser 
explicada, adicionando-se a componente da anisotropia de forma aos resultados já 
revelados por DFT na estimativa de . A anisotropia de forma tem origem nos 
polos livres que surgem na superfície do material devido à quebra de simetria e
depende, portanto, da forma do material. Esses polos livres produzem um campo 
desmagnetizante cuja direção é oposta à direção da magnetização. Sendo mais 
importante para filmes finos, a anisotropia de forma tende a alinhar os momentos de 
dipolo magnético ao plano do filme. Em um filme fino com o campo magnético aplicado 
na direção perpendicular ao plano do filme, a anisotropia de forma pode ser 
estimada usando a equação:
(3-2)
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na qual é a magnetização de saturação. O valor de pode, então ser comparado 
com as energias anisotrópicas uniaxiais apresentadas na Tabela 8, as quais foram 
estimadas calculando a diferença entre a área abaixo das curvas de magnetização ao 
longo das direções [2-1-1]S e [111]S, no caso das amostras crescidas sobre GaAs(111) 
e [100]S e [110]S para aquelas crescidas sobre GaAs(001). Os valores obtidos estão 
em bom acordo com valores encontrados na literatura para filmes finos de 
Mn5Ge3/Ge(111) (4,5 x106 erg/cc) [81] e para o Mn5Ge3 massivo (4,2 x106 erg/cc) [26].
A comparação entre os valores de e indicam que a energia anisotrópica de 
forma é dominante em todos os casos. Os cálculos DFT indicam que a direção fora 
do plano é naturalmente um eixo intermediário (fácil) para o Mn5Ge3 nas condições de 
epitaxia sobre substratos GaAs(111) (GaAs(001)). Somando-se a este fato o de que 
a anisotropia de forma é dominante com relação à magnetocristalina, é possível 
compreender o comportamento de eixo difícil apresentado pelas medidas magnéticas 
fora do plano dos filmes. Curvas de magnetização de filmes finos de Mn5Ge3 com 
diferentes espessuras [76], indicam que filmes mais espessos (168 nm) apresentam 
uma reversão magnética no plano similar a reversão fora do plano, corroborando a 
conjectura de que o eixo difícil que observamos fora do plano é devido à anisotropia 
de forma.
A Tabela 8 apresenta ainda, a energia magnética necessária para saturar a 
magnetização das amostras na direção perpendicular ao plano dos filmes, calculada 
como:
na qual é o campo de saturação para a direção perpendicular ao plano do filme.
Podemos observar que são necessários valores de maiores, ou ainda muito 
maiores para algumas amostras, do que a soma para que as amostras 
cheguem à saturação magnética. Este é um indicativo de que outros termos de 
energia são necessários para delinear o cenário micromagnético apresentado nas
Figura 3-22 e 3-23. Uma possibilidade é a formação de domínios do tipo stripped cuja 
formação pode ser analisada pelo fator de qualidade das amostras (Tabela 8), que 
foram obtidos pela seguinte equação [82]:
(3-3)
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Este fator é rotineiramente utilizado como um indicativo da organização da 
magnetização em domínios magnéticos. É preciso analisar também as espessuras
dos filmes comparadas com as larguras de paredes de domínio definida como [82]:
na qual é a constante de troca, que caso do Mn5Ge3 é 1x10-7 erg/cm [73].
Valores de indicam que a magnetização se encontra totalmente fora do plano, 
para quaisquer espessuras e larguras de paredes de domínios. Já valores de e
espessuras indicam uma estrutura de domínios magnéticos do tipo striped na
qual coexistem componentes de magnetização alternando entre posições no plano e 
fora dele. 
Para filmes com espessuras e , a magnetização se encontra totalmente 
no plano. Como ilustra a Figura 3-32.
Figura 3-32 – Domínios magnéticos em um filme fino em função do fator de qualidade e da 




Os fatores de qualidade encontrados para nossos filmes estão em bom acordo com o 
valor de 0,6 encontrado na literatura [81], e corroboram a análise das curvas de 
magnetização indicando uma estrutura de domínios do tipo striped. A amostra S3111
exibe ainda um comportamento mais complicado, apresentando duas componentes 
lineares de magnetização fora do plano (Figura 3-22) além de valores elevados, 
indicando a necessidade de uma análise mais detalhada sob o aspecto experimental, 
tal como a observação direta dos domínios por microscopia magnética, e modelagem 
micromagnética alimentada por dados de microscopia para a compreensão de todos 
os casos estudados.
Tabela 8 – Constante anisotrópica de forma , constante anisotrópica uniaxial , energia magnética













S1111 -2,3 1,3 6,0 0,6 3,9 1,55
S2111 -3,3 2,2 7,2 0,7 5,2 1,74
S3111 -7.5 7,4 32,8 1 9,6 2,23
S1001 -1,7 1,8 10,3 1,1 4,7 1,19
S2001 -4,4 3,5 16,8 0,8 6,6 1,81
S3001 -5,5 3,0 18,7 0,6 6,1 1,91
Os cálculos de DFT indicam um momento médio de 2,64 μB/átomo de Mn, valor 
em bom acordo com o valor de 2,6 μB/átomo de Mn encontrados na literatura para o 
Mn5Ge3 massivo[27] e com os valores obtidos experimentalmente que estão 
apresentados na Tabela 8. Comparando com os resultados obtidos nas curvas de 
rocking curve apresentados na Figura 3-8, podemos observar que o momento 
magnético das amostras crescidas sobre GaAs(111) aumenta em função da qualidade 
cristalina, se aproximando do resultado obtido por DFT que representa um caso ideal.
No caso das amostras sobre GaAs(001), podemos observar que os valores são 
menores quando comparados com os obtidos para as amostras crescidas sobre 
GaAs(111), e que eles não seguem a mesma dependência com a largura à meia altura 
que foi observada anteriormente. Uma possível explicação para essas observações 
pode ser encontrada nos defeitos observados na imagem de HRTEM apresentada na 
Figura 3-20. Neste caso, podemos ter estruturas cujo momento magnético é menor do 
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que o momento magnético do Mn5Ge3, diminuindo, então, o momento magnético 
médio que é obtido experimentalmente.
O comportamento magnético das amostras também foi estudado com medidas de 
magnetização em função da temperatura. Essas medidas foram realizadas de duas 
maneiras diferentes, a chamada curva ZFC (ZFC – zero-field-cooled) na qual a 
amostra é resfriada sem a presença de um campo magnético externo, em seguida, a
medida é realizada enquanto a amostra esquenta imersa em um campo magnético 
externo. Já no caso da curva FC (FC – field-cooled), a medida é realizada enquanto a 
amostra é resfriada imersa em um campo magnético externo. O campo magnético 
utilizado para essas medidas foi de 1 KOe aplicado ao longo da direção [2-1-1]S do
GaAs(111) e [100]S do GaAs(001).
Figura 3-33 – Curvas de magnetização em função da temperatura para filmes finos de Mn5Ge3.
Medidas realizadas com um campo magnético de 1 KOe aplicado ao longo da direção [2-1-1]S do
GaAs(111) e [100]S do GaAs(001).
A derivada primeira dessas curvas, nos permite estimar as temperaturas de Curie (Tc)
das amostras. Essa temperatura é estimada medindo-se a posição do vale que 
aparece na derivada primeira das curvas M(T). Parece não haver nenhuma tendência 
clara entre a temperatura de Curie e a estequiometria das amostras, como mostra a 
Tabela 9. Com exceção das amostras S3111 e S3001, as demais amostras apresentam 
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temperaturas de Curie muito próximas às encontradas na literatura (296 K) para filmes 
finos de Mn5Ge3 [12].
Tabela 9 - Estequiometria e temperatura de Curie das amostras estudadas.







Medidas de magnetização em função da temperatura também fornecem
informações acerca do efeito magneto-calórico, ou apenas MCE (MCE –
magnetocaloric effect). Essas análises foram feitas medindo a magnetização em 
função da temperatura com um campo magnético externo constante durante a 
medida, mas cada medida usou um valor diferente de campo magnético externo 
aplicado. A temperatura foi variada de 150 até 350 K, e o campo magnético foi variado 
de 0.25 T até 4 T em passos de 0.25 T e aplicado ao longo das direções [2-1-1]S do 
GaAs(111) e [100]S do GaAs(001). Devido à quantidade de medidas necessárias para 
a análise do MCE, como pode ser observado na Figura 3-34, este procedimento foi 
realizado apenas para as amostras S3111 e S3001.
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Figura 3-34 – Curvas de magnetização em função da temperatura utilizadas para fazer a análise do 
efeito magnetocalórico.
Uma vez que essas medidas tenham sido finalizadas, a variação de entropia 
magnética ΔSm(T,ΔH) pode ser obtida por uma aproximação numérica de:
na qual Hi e Hf são os valores inicial e final do campo magnético aplicado, 
respectivamente, e . A variação de entropia magnética é uma 
característica de materiais magnetocaloricos. A variação de temperatura adiabática 
correspondente à ΔSm(T,ΔH) é
(3-6)
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na qual CH,P é o calor específico em campo magnético e pressão constante [83]. As 
medidas do MCE das amostras S3111 e S3001 estão apresentadas na Figura 3-35.
Ambas as amostras apresentam vales, cuja magnitude aumenta e a centroide sofre 
uma leve mudança em direção a temperaturas mais altas conforme o campo 
magnético aumenta. Para a amostra S3001 essa mudança vai de 292,7 K com o campo 
de 1 T para 297,7 K a 4 T, enquanto que na amostra S3111, a variação vai de 289,7 K 
até 292,7 K para 1 T e 4 T respectivamente. Quando comparados com o Mn5,1Ge2,9
massivo [47], as amostras apresentadas neste trabalho possuem um efeito magneto-
calórico que se entende por uma região de temperatura mais ampla. Isso significa que 
é possível extrair uma quantidade significativa de calor para uma grande diferença de 
temperatura entre o reservatório quente e frio.
Figura 3-35 – Variação da entropia magnética em função da temperatura e do campo magnético 
aplicado para as amostras S3001 e S3111.
(3-7)
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Para calcular a capacidade de refrigeração RC (RC - refrigeration capacity), a 
curva MCE foi integrada na região de temperatura correspondente à largura à meia 
altura FWHM da curva MCE para cada amostra [84]. Essa capacidade de refrigeração 
representa o calor transferido entre os reservatório quente e frio nessa região de 
temperatura [84]. Analisando as curvas MCE com um campo de 1 T, como pode ser 
observado na Tabela 10, temos a largura à meia altura de 33,5 e 35,5 K e o vale
( ) centrado em 292,7 e 289,7 K para as amostras S3001 e S3111,
respectivamente.
Tabela 10 – Magnitude do vale da variação da entropia magnética com campo magnético 




(K) FWHM (K) RC (Jkg
-1)
S3001 1.59 292.7 33.5 40.1
S3111 1.75 289.7 35.5 46.4
De acordo com a Tabela 10, a amostra crescida sobre GaAs(111) apresenta um vale 
com maior magnitude e também valores maiores da capacidade de 
refrigeração RC. Apesar do valor de menor, a amostra S3111 apresenta uma 
capacidade de refrigeração maior quando comparada com lingotes de Mn5,1Ge2,9 [47].
Ambas as amostras, apresentam ainda, um normalizado pelo campo maior 
do que compostos de Mn5Ge3 modificados com Si ou Sb, como mostra a Tabela 11.
Quando comparado com ligas do tipo Heusler como Ni2MnX (X = Sn, In, Ga), mesmo 
que algumas dessas ligas tenham um maior, o MnGe não apresenta histerese 
térmica [47]. Enquanto que, ligas do tipo Heusler tipicamente apresentam uma 
histerese térmica grande [85], e essa perca de energia irreversível afeta diretamente 
a eficiência da refrigeração magnética. Outros candidatos para refrigeração magnética 
com MCE grande como o Gd, Gd5Ge2Si2, e LaFe11,7Si1,3Co0,2H1,7 apresentam mais 
que o dobro do normalizado pelo campo, mas esses são materiais caros, 
enquanto que o Mn5Ge3 é um material de baixo custo e livre de terras-raras [86].
Mesmo o Mn5Ge3 não sendo um refrigerador magnético ideal, sua histerese térmica 
insignificante e a magnitude do vale relativamente alta em temperatura ambiente, 
fazem desse material um possível candidato para ser um refrigerador 
termomagnético.
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Tabela 11 - normalizado pelo campo para diferentes materiais e suas respectivas temperaturas 
no pico/vale. As duas linhas em negrito são as amostras estudadas neste trabalho.
Composição (J kg








Mn5Ge3 (S3001) 1.59 293









O crescimento de filmes finos quase estequiométricos de Mn5Ge3 em ambos 
GaAs(111) e GaAs(001) usando a técnica de epitaxia por feixes moleculares foi bem-
sucedido. Ambas a fase e a orientação dos filmes altamente cristalinos resultam em 
amostras com comportamento magnético muito similar, com eixos de fácil 
magnetização ao longo do plano da amostra, possivelmente um resultado da 
anisotropia de forma. Além disso, a análise das curvas de magnetização, dos 
resultados de DFT e do fator de qualidade, indicam que nossas amostras apresentam 
uma estrutura de domínios magnéticos do tipo striped, com componentes da 
magnetização alternando ao longo do plano e fora do plano. As amostras estudadas 
neste trabalho apresentam constantes de anisotropia uniaxial entre 1,3 x106 e 7,4 x106
erg/cc, valores que estão de acordo com aqueles encontrados na literatura. A
similaridade entre as amostras crescidas em substratos com mesma orientação 
também é observada na caracterização estrutural feita através de medidas de RHEED 
e DRX. As medidas de difração de raios X (DRX) revelam as seguintes relações 
epitaxiais: (001) Mn5Ge3 // (111) GaAs e [110] Mn5Ge3 // [2-1-1] GaAs para as 
amostras crescidas sobre substratos de GaAs(111), e (111) Mn5Ge3 // (001) GaAs e 
[-110] Mn5Ge3 // [110] GaAs para as mostras sobre GaAs(001). Esta estequiometria é 
corroborada pela microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução. Esses 
resultados indicam que as amostras são constituídas de vários grãos com duas 
orientações distintas, que correspondem a uma rotação de 90° no entorno do eixo 
[111] do Mn5Ge3. E também foi observado no mapa do manganês, um indício que 
todos os grãos são muito similares e que contém aproximadamente a mesma 
quantidade de manganês. O Mn5Ge3 é um bom candidato para dispositivos 
spintrônicos devido sua capacidade de integração com a tecnologia GaAs. Além disso, 
a combinação de um relativamente alto, uma faixa grande de temperatura 
para a variação da entropia magnética, quando comparado com o Mn5Ge3 massivo, e
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